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Les matériaux composites peuvent être définis comme des associations de
phases combinant les propriétés spécifiques de leurs constituants. S’inspirant de
composites naturels aux propriétés mécaniques exceptionnelles, des matériaux
artificiels ont été imaginés, élaborés et améliorés afin d’obtenir la combinaison
optimale des propriétés recherchées. Des composites alliant des niveaux de
résistance et de rigidité supérieurs à ceux des matériaux naturels connus ont ainsi
été créés. Ces composites utilisés en tant que matériaux structuraux s’adaptent aux
besoins de domaines de pointe aussi divers que les industries aérospatiales,
aéronautiques, nautiques et de loisirs voire médicale pour les composites
biocompatibles.
Les applications structurales dans les domaines aéronautique et aérospatial
nécessitent, outre les performances mécaniques optimales, des qualités en terme de
légèreté et de stabilité des propriétés à haute température. Le carbone représente un
constituant de choix pour ces applications thermo-structurales exigeantes, et des
matériaux produits à partir d’un renfort de carbone disposé dans une matrice elle-
même en carbone ont atteint un ensemble de propriétés inégalé de faible densité,
résistance mécanique et aux chocs thermiques, stabilité dimensionnelle et
comportementale à haute température, etc… Les composites carbone/carbone (C/C)
constituent une famille de matériaux dont les propriétés peuvent être dans une
certaine mesure ajustées aux besoins en modulant les caractéristiques du renfort, de
la matrice et de l’arrangement des constituants, mais dont le coût d’élaboration reste
élevé.
Une méthode relativement peu coûteuse d’obtention de ces composites
carbone/carbone est la disposition d’un renfort en carbone dans une matrice en
résine phénolique, suivie d’un traitement thermique transformant cette matrice
polymère en carbone. Ce procédé peut être utilisé pour élaborer directement des
composites C/C, ou pour consolider des structures fibreuses par une fine couche de
carbone matriciel avant une mise en œuvre supplémentaire. Dans ce cas, certains
paramètres de l’élaboration, comme la pression, la température ou la nature de
l’atmosphère peuvent être contrôlés. Les composites à matrice phénolique renforcés
par des fibres de carbone sont d’autre part utilisés pour les applications de type
« ablatives ». Ainsi, les divergents de tuyères des propulseurs spatiaux, élaborés à
partir de renfort carbone et d’une matrice phénolique, vont être soumis lors du
décollage à des flux thermiques élevés conduisant à la pyrolyse de la matrice.
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L’efficacité du matériau dépend pour cette application de sa résistance aux
sollicitations thermo-mécaniques et de sa capacité à dissiper la chaleur par les
réactions endothermiques de carbonisation pour isoler thermiquement les
composants adjacents. Pour ce second type d’application, les températures et
vitesses de chauffe ainsi que les environnements sont extrêmement sévères.
La maîtrise de l’élaboration des C/C pour le premier type d’application et la
maîtrise du comportement  du matériau pour la seconde requièrent une bonne
connaissance de l’état intermédiaire pendant lequel se produisent les phénomènes
physico-chimiques concomitant à la pyrolyse de la résine. Cette transformation de la
matrice modifie les propriétés du composite. Les études antérieures suggèrent de
plus que la liaison entre le renfort en carbone et la matrice constitue un paramètre
pouvant influencer le comportement du C/C final. La maîtrise de la mise en œuvre de
ce type de composite implique la compréhension et l’évaluation des relations entre
les propriétés mécaniques du composite, l’évolution physico-chimique de la matrice
et les interactions entre les constituants par l’intermédiaire des interfaces.
L’objet de cette thèse est l’étude de l’évolution du résidu carboné et des
interactions liant ce dernier au renfort carbone au sein d’un composite C/C obtenu
par pyrolyse d’un composite renfort carbone/matrice phénolique. La bibliographie
rappellera dans un premier temps les paramètres et méthodes à considérer pour
l’étude de ces systèmes. Une technique originale d’évaluation de la liaison
interfaciale dans des composites unidirectionnels à matrice phénolique renforcés par
des fibres de carbone et au cours de leur pyrolyse sera proposée dans le premier
chapitre, où seront également discutées les importances respectives des paramètres
des sytèmes étudiés, et en particulier les propriétés de surface des fibres. Le
chapitre deux traitera de l’évolution des propriétés structurales de la matrice
phénolique lors de sa pyrolyse au sein d’un composite 2D en relation avec les
phénomènes interfaciaux et le comportement mécanique des matériaux. Dans la
troisième partie, les conséquences de ces relations structure/interfaces seront
étudiées sur de nouveaux matériaux à matrice mixte carbone/carbure de sillicium
consolidés par voie liquide et infiltrés par voie gazeuse. Les interprétations originales
sur ces composites, les techniques novatrices mises en jeu et les perspectives
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I. Composites carbone/carbone élaborés par voie liquide.
Une matrice en carbone peut être obtenue par infiltration chimique en phase vapeur
(CVI), ou par imprégnation/pyrolyse d’un précurseur liquide ou polymérisé (procédé
PIP), voire d’une suspension contenant des charges de carbone. Cette dernière
technique peut présenter des avantages de coût, de facilité de mise en œuvre et de
rapidité. L’élaboration de composites carbone/carbone consiste à imprégner une
architecture fibreuse en carbone par une résine pour obtenir après un cycle de
polymérisation adapté un composite à matrice polymère. L’application d’un traitement
thermique à ces composites conduit par transformation de la matrice en carbone à
un composite carbone/carbone(1). Les propriétés de la matrice peuvent être
modifiées par la dispersion de charges telles que des poudres de carbone.
I.1. Fibres de carbone
Le développement des renforts en carbone depuis les années 1950 a conduit à la
mise au point de fibres aux propriétés mécaniques élevées. La croissance continue
des besoins dans le domaine aérospatial ont conduit à une réduction des coûts de
production (de l’ordre de 90% entre 1972 et 1982 pour les fibres de type « ex-
PAN »), rendant possible la généralisation de leur emploi dans les domaines
industriels des transports.
I.1.a. Classification des fibres de carbone
L’adaptation aux applications particulières des matériaux intégrant ce type de renfort
a exigé le développement d’un grand nombre de type de fibres aux caractéristiques
et propriétés diverses, et la nécessité d’une classification des fibres de carbone s’est
imposée. Le premier type de classification proposé, basé sur les conditions
d’élaboration des fibres (et en particulier les traitements thermiques subis) a
rapidement montré ses limites au vu de la variété des techniques d’obtention mises
au point. Un second classement des fibres de carbone utilise comme critère le type
de précurseur. Enfin, la communauté scientifique internationale s’est accordée par
l’intermédiaire du comité international sur la nomenclature des carbones et graphite
(IUPAC) sur une classification basée sur les propriétés mécaniques des fibres(2,3).
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Type de fibre de carbone Description Caractéristiques
UHM Fibres ultra haut module E>500 GPa
HM Fibres haut module E>300 GPa ; traction/Etraction < 0,01
IM Fibres moyen module E<300 Gpa ; traction/Etraction > 0,01
Low-modulus Fibres bas module isotropes E<100 Gpa ;  faible
HT / HS Fibres haute résistance  > 3 Gpa ; 0,02< /E<1.5
Tableau 1 : Classification IUPAC des fibres de carbone (1987)
I.1.b. Elaboration des fibres de carbone
Les précurseurs utilisés pour la production de fibres de carbone à grande échelle
sont à ce jour limités au polyacrylonitrile (PAN), aux précurseurs cellulosiques et aux
brais. Un grand nombre de précurseurs potentiels ont été étudiés sans pouvoir
égaler globalement les performances et coûts de production des trois cités
précédemment : polymères linéaires (polyethylène, polypropylène, polyvinyl chloride,
polyamide…), aromatiques hétérocycliques (polyimides, …) ou non-hétérocycliques
(phénoliques, phénol-formaldéhydes, polyamides, polyphénylènes…). Des voies
d’élaboration à partir de précurseurs hydrocarbures gazeux ont également été
étudiées.
Les méthodes d’élaboration de fibres de carbone à partir de fibres de PAN, fibres de
cellulose ou brai sont techniquement différentes mais intègrent les mêmes étapes :
(i) traitement de stabilisation pour éviter la fusion de la fibre,
(ii) carbonisation destinée à transformer le précurseur en carbone par élimination
majoritaire des atomes autres que le carbone,
(iii) traitement haute température complémentaire éventuel afin d’accroître les
propriétés mécaniques de la fibre par l’amélioration de l’organisation structurale. Une
structure pseudo-graphitique se développe autour de 2000°C, les fibres de carbone
étant généralement non graphitables à des températures inférieures à 3000°C.
La mise en œuvre industrielle des fibres de carbone requiert généralement un
ensimage facilitant leur manipulation.
Fibres de carbone ex-PAN(4)
Ce type de fibre est le plus répandu en raison du haut rendement en carbone du
précurseur, de son point de fusion élevé, de son existence sous forme de fibres
textiles et de la possibilité d’orienter fortement les molécules de PAN lors de l’étape
Synthèse bibliographique
7
Figure 1 : Procédé d’élaboration des fibres ex-PAN.




de stabilisation. Cette stabilisation consiste en un traitement à 200-300°C sous
atmosphère oxydante et sous tension.La carbonisation s’opère sous atmosphère
contrôlée vers 1300-1400°C. Un traitement thermique complémentaire à haute
température peut être effectué pour renforcer les propriétés structurales de la fibre
(Figure 1 et Figure 2).
Fibres de carbone ex-Cellulose
Les fibres de cellulose naturelles discontinues conduisent en présence d’impureté
(lignine) à des fibres de carbone discontinues aux propriétés mécaniques faibles. Les
fibres de cellulose artificielles continues (rayonne) produisent des fibres aux
caractéristiques supérieures. Ces fibres de carbone sont obtenues par pyrolyse
(T<400°C) puis carbonisation (T<1500°C). Un traitement haute température
(T>2500°C) peut être effectué selon les caractéristiques finales recherchées (Figure
3).
Figure 3 : Exemple de procédé d’élaboration des fibres ex-rayonne.
Fibres de carbone ex-Brai isotropes
Les brais les plus courants sont obtenus à partir de pétrole, asphalte et houille. Ce
précurseur est disponible en grande quantité et généralement peu coûteux. A la
stabilisation de ce précurseur (250-400°C) s’ajoute une phase de purification qui
vient tempérer l’attrait économique de cette voie d’élaboration. La carbonisation
s’opère entre 1000 et 1500°C, et la pseudo-graphitisation entre 2000 et 3000°C
(Figure 4). Les fibres élaborées à partir de brais usuels sont isotropes.
Synthèse bibliographique
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Figure 4 : Procédé d’élaboration des fibres ex-brai (les étapes pour obtenir une
fibre de carbone ex-brai isotrope sont surlignées).
I.1.c. Structure des fibres de carbone
Aspect général
Suivant le précurseur, l’aspect des fibres de carbone diffère. Les fibres ex-brai
isotropes présentent une section circulaire (Figure 5). Les fibres ex-PAN sont
caractérisées par des stries longitudinales en surface (Figure 6). Quant aux fibres ex-
rayonne, elles sont généralement reconnaissables à leurs sections polylobées
(Figure 7).
Microstructure
La microscopie électronique en transmission permet d’obtenir par mesure directe les
valeurs des paramètres structuraux Lc et La caractérisant les unités texturales de
base (Figure 8). Les fibres de carbone ex-cellulose et ex-brai isotropes, possèdent
des domaines cohérents de faibles dimensions. Les fibres ex-PAN possèdent une
structure hétérogène (structure transverse), avec un cœur moins organisé (feuillets




Figure 5 : Fibre ex-brai
isotrope observée en MEB.
7 m
Figure 6: Fibre ex-PAN observée en
MEB.
7 m
Figure 7 : Fibre ex-cellulose
observée en MEB.
Les longueurs de domaines cohérents sont plus importantes à la périphérie de la
fibre (Figure 9). L'observation des fibres ex-PAN à l'échelle atomique a été effectuée
par microscopie à champ proche(5,6). L'orientation des cristallites semble être
majoritairement parallèle à la surface, mais on peut noter quelques plans de
graphène émergeant perpendiculairement à la surface. Les fibres ex-PAN possèdent
une structure en carbone turbostratique dont les feuillets s’orientent
préférentiellement suivant l’axe de la fibre (structure longitudinale). L’anisotropie des
fibres de carbone peut être améliorée par élaboration sous tension, ou par un
traitement thermique haute température permettant la réorganisation des plans de
graphène et l’augmentation de la taille des domaines cohérents (Figure 10).




Figure 9 : Représentation de la structure d’une fibre de carbone ex-PAN
(Johnson,1987). Structure longitudinale avec interconnection des couches de graphène









500 1000 1500 2000 2500 3000





ex-PAN - La axial  (nm)
ex-PAN - La radial (nm)
ex-rayonne - La axial (nm)
ex-rayonne - La radial (nm)
ex-brai La (nm)
Figure 10 : Evolution de la taille des unités texturales de base de fibres de
carbone avec la température de traitement thermique (d’après Johnson, p.52 ;
Fourdeux et al.,p.57 ;Hawthorne,p.81 – Ref.(8)).
Porosité
La porosité des fibres de carbone a été mise en évidence par les techniques de
densimétrie, adsorption de gaz, diffraction des rayons X aux petits angles,
microscopies électroniques, à force atomique et à effet tunnel. Il apparaît que la
majorité des pores présents sur les fibres ex-PAN (Figure 11) et ex-rayonne se
présentent sous la forme d’aiguilles (~2-3nm, longueur >20-50nm) orientées suivant
l’axe de la fibre(9). L’application d’une contrainte sur les fibres conduit à la réduction
de la porosité par effondrement des pores de faible diamètre. Lors d’un traitement
haute température, le diamètre des pores augmente légèrement, mais la
réorganisation structurale du carbone peut entraîner la disparition des pores de plus
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faibles dimensions. L’étude de la porosité de fibre ex-PAN par adsorption de gaz a
démontré que les pores ouverts en surface se refermaient progressivement lors d’un
traitement thermique, pour n’être plus accessibles à l’hélium à 1200°C. Le même
phénomène est observé sur les fibres ex-cellulose à plus haute température. La
porosité des fibres ex-cellulose a été caractérisée comme un réseau interconnecté
de pores dont le diamètre augmente avec la température d’élaboration jusqu’à
1000°C environ.
Figure 11 : Modèles structuraux de fibres ex-PAN. (a) fibre HT, (b) fibre HM.
(d’après Guigon(10)).
I.1.d. Propriétés mécaniques et thermiques des fibres de carbone
Propriétés mécaniques
Les Figure 12 et Figure 13 démontrent qu’il existe une relation étroite entre la
structure des fibres de carbone et leur module d’élasticité. Les fibres anisotropes
(fibres ex-PAN) possèdent un module d’élasticité d’autant plus fort (Tableau 2) que
les domaines cohérents sont susceptibles de se réaligner suivant l’axe de la fibre
(Figure 14). Cette théorie explique également la tendance de ces fibres à se rigidifier
sous contrainte(11). Les fibres isotropes présentent des modules d’Young plus faibles
en raison de leur désorganisation structurale.
Le niveau de contrainte à rupture d’un type de fibres est relié à la taille des
populations de défauts critiques répartis statistiquement dans la fibre. De ce fait, la
température d’élaboration, le type de précurseur vont être déterminants pour cette
caractéristique. L’hétérogénéité structurale surface/cœur joue également un rôle
important lorsque les populations de défauts sont différentes en surface et en cœur
des fibres(12). Les défauts de surface sont généralement critiques pour les fibres ex-
PAN n’ayant pas été traitées au delà de 1200°C, ils peuvent consister en des
porosités de surface ou des inclusions d’impuretés provenant du précurseur. La 
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Figure 12 : Module d’Young des fibres de carbone  ex-PAN et ex-brai en fonction
de l’orientation moyenne des unités texturales de base avec l’axe de la fibre
(d’après Fitzer(13)).
Figure 13 : Angle d’orientation moyen entre les unités texturales de base et
l’axe de la fibre (Z, °) en fonction du module  de fibres de carbone (d’après
Bacon(14)).




disparition de ces défauts -obtenue par exemple par bombardement ionique- conduit
les fibres à rompre au niveau de défauts internes(15), à des contraintes à ruptures
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2,6 (3) 7,2 (3)
Tableau 2. Propriétés mécaniques de fibres de carbone commerciales1.
Propriétés thermiques
La conductivité thermique des fibres de carbone est une propriété très importante
dans la perspective de l’intégration de ces renforts dans des composites aux
applications thermo-structurales. La valeur de conductivité thermique croît
globalement d’un ordre de grandeur environ entre les fibres ex-cellulose ou ex-brai
isotrope et les fibres ex-PAN. L’évolution des conductivités thermiques des fibres de
carbone à haute température a fait l’objet d’études récentes(16).
                                           
1 Ref : (1) C.Y. Hui, D. Shia,L.A. Berglund, Compos. Sci. And Technol. 59 (1999) 2037-2046 & J. Varna, R.
Joffe, L.A. Berglund, Compos. Sci. And Technol. 56 (1996) 1105-1109 (2) G.Lüdenbach, P.W.M. Peters, D.
Ekenhorst, B.R. Müller, J. Europ. Cer. Soc. 18 (1998) 1531-1538C. (3) Sauder C., Relation
microstructure/propriétés à haute température dans les fibres et matrices de carbone, Thèse UBI (N°2477) (2001)
(4) Yuanxin Zhou, Yuanming Xia, Compos. Sci. And Technol. 61 (2001) 2017-2023. (5) P. Tan et al, Composite
Structures 47 (1999) 797-804. (6) Données fournisseur.
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Fibres Dilatation thermique longitudinale
L/L0 (%) à 1000°C
Conductivité thermique
(  cm-1 K-1)
PANEX33 (ex-PAN) 0,07-0,12 12-16
XN05 (ex-brai isotrope) 0,23 4,3 –5,4
FC2 (ex-rayonne) 0,25 3-6
Tableau 3. Conductibilités et dilatation thermique des fibres de carbone.
I.1.e. Propriétés et traitements de surface des fibres de carbone
Les excellentes propriétés mécaniques des fibres de carbone doivent être
efficacement conférées aux composites dans lesquels elles sont intégrées. Ceci
s’opère par l’intermédiaire des interfaces fibre/matrice, et met en jeu la surface des
fibres. Les facteurs déterminant de ce transfert de performance au niveau des fibres
sont : la morphologie de surface des fibres (surface d’échange développée avec la
matrice, rugosité), la chimie de surface des fibres (capacité d’interactions chimiques)
et les énergies de surface de ces fibres (capacité d’interactions physiques,
mouillage).
Rugosité et surface développée
Les fibres ex-Brai et ex-PAN ont des sections et des surfaces généralement plus
régulières que celles des fibres ex-cellulose à l’échelle microscopique.
 Les fibres ex-PAN et ex-Brai possèdent une surface spécifique beaucoup plus faible
que les fibres ex-cellulose (Tableau 4). Les surfaces spécifiques des fibres de
carbone décroissent lorsque la température d’élaboration augmente, conséquence





Tableau 4. Surfaces spécifiques des fibres de carbone.
La rugosité est supposée entrer en jeu au niveau des interfaces dans des
composites testés en traction(82).
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Fonctions de surface des fibres de carbone
Les éléments (C, O, N et impuretés) et les fonctions de surface des fibres de carbone
varient en fonction des précurseurs et de la température d’élaboration, ainsi que de
la capacité de la fibre finale à capter l’oxygène ambiant(3). Les taux d’oxygène et
d’azote en surface des fibres diminuent lorsque la température d’élaboration
augmente. Des études portant sur la composition chimique de fibres de carbone ex-
PAN et ex-rayonne ont montré l’existence de groupes fonctionnels oxygénés de
types carboxylique, carbonyle et phénolique en surface de ces fibres(3).
Energie de surface des fibres
L’énergie de surface élevée des fibres de carbone peut être divisée en ses deux
composantes (polaire et dispersive) et mesurée par la méthode des deux liquides(17)
qui dérive des mesures d’angles de contact (évaluation de la mouillabilité). Le faible
diamètre des fibres impose de plus une méthode tensiométrique. La mesure de la
composante dispersive de l’énergie de surface peut être affinée en chromatographie
inverse.
L'estimation du travail thermodynamique d'adhésion permet d'évaluer la liaison
chimique interfaciale. Ramanathan(18) et al. ont comparé l'estimation de ce travail par
mesure de mouillabilités d'une part, et tests micromécaniques (pull-out) d'autre part.
Les deux méthodes donnent les mêmes tendances pour des fibres de carbone HS,
mais invalident la première technique pour des fibres HM.
Principaux traitements de surface
Différents traitements des fibres ont été étudiés pour adapter leurs propriétés de
surface à la liaison interfaciale voulue avec une matrice donnée. D’une façon
générale, ces traitements augmentent la surface développée et/ou la
fonctionnalisation de surface des fibres (Figure 15, Tableau 5).
La modification des fonctions de surface d'une fibre de carbone (basique ou acide)
peut renforcer la liaison interfaciale(18,19). Les techniques de traitement de surface des
fibres comprennent l’oxydation en phase gazeuse(3,20), l’oxydation en phase
liquide(21,22,23,24), la whiskerisation25, le coating carbone et le greffage de polymère(26,27)
ou le traitement anodique acide(28). Les résultats d’observations par microscopies(29)
de fibres soumises au traitement de surface par oxydation anodique sont assez
contradictoires : Qin(30) et al. n’observent aucune modification de la rugosité,
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Hoffman(31) et al. repèrent des piqûres à l’échelle micrométrique uniquement, tandis
que Marshall(32) et al. puis Zhdan(33) et al. remarquent en plus des sillons à l’échelle
nanométrique dus à l’enlèvement des débris mal attachés à la fibre.
Il est également établi que la contrainte de rupture interfaciale des composites C/C
ex-C/Phénolique augmente avec le taux d'oxygène présent à la surface des fibres.
Les fonctions chimiques C-OH, C=O et COOH sont en particulier identifiées(34)
comme favorisant de façon importante la liaison fibre-matrice. Quelques techniques
électrochimiques en présence d'électrolytes basiques permettent d’augmenter le
rapport O/C à la surface des fibres de carbone (35,36,37,38).
Figure 15 : Principaux traitements de surface appliqués industriellement aux
fibres de carbone.
Tableau 5 : Ordre de grandeur de modification de la liaison interfaciale fibre de
carbone/résine organique (ILSS :InterLaminar Shear Strength ou contrainte en




Les fibres de carbone présentent une variété de propriétés structurales, chimiques,
mécaniques et thermiques qui dépend principalement du type de précurseur, des
procédés d’élaboration, de la température d’élaboration et des traitements
thermiques ou chimiques de finition (ensimage). Leurs propriétés de surface (chimie
de surface et rugosité) sont mises en jeu lors de leur association avec une matrice
dans un composite et peuvent déterminer l’intensité de la liaison fibre/matrice.
I.2. Charges de carbone
Les propriétés de la matrice peuvent être adaptées par l’adjonction d’une charge. La
dispersion de noirs de carbone dans une matrice polymère peut entraîner une
modification de ses propriétés mécaniques et de sa conductivité thermique.
Structure et porosité
Les noirs de carbone sont des solides finement divisés obtenus généralement par
craquage thermique d’hydrocarbures. Leur granulométrie, leur forme et leur porosité
varient principalement en fonction des conditions d’élaboration(39). Leur structure est
amorphe et isotrope. De nombreuses études ont mis en évidence la microporosité
présente en surface de noirs de carbone.
Réactivité de surface
Les techniques utilisées pour caractériser la surface des fibres de carbone
s’appliquent également aux noirs de carbone. Les méthodes les plus utilisées sont
l’adsorption de gaz(40,41,42) et récemment la chromatographie inverse en phase
gazeuse(43). Des corrélations ont été mises en évidence entre les deux techniques(44),
mais le concept d’énergie de surface ne s’applique pas directement a priori pour les
carbones(45). La répartition des sites actifs en surface des noirs de carbone est
hétérogène, et certains auteurs avancent une déconvolution de l’énergie globale de
surface en quatre valeurs correspondant aux sites de surface sp2, sp3, bords de
plan émergents et entailles(46).
La réactivité de surface des noirs de carbone peut être modifiée comme pour les
fibres par graphitisation, greffage polymère, traitement plasma et oxydation(47).
Propriétés mécaniques des résines chargées
La dispersion de charge de noir de carbone dans un polymère a pour conséquence
de rigidifier la matrice. Une dispersion inhomogène peut entraîner une diminution de
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la contrainte à rupture (Figure 16)  du matériau en raison des défauts introduits par
les inhomogénéités de dispersion et des concentrations de contraintes générées.
Une dispersion peut augmenter la ténacité du matériau en favorisant la dissipation
par microfissures de l’énergie des fissures se propageant. Les fractographies d’un
matériau résine phénolique/noir de carbone (20%mass.) présentent un grand
nombre de petites surfaces de ruptures fragiles. Ceci est dû à la propagation
préférentielle des fissures aux interfaces charge/matrice(48). Les propriétés de
conductivités thermiques et électriques sont également augmentées par l’ajout de
ces charges.
Figure 16 : Modification des propriétés mécaniques d’une résine phénolique par
l’introduction de charges.(1 .résine non chargée 2.verre 3.noir de carbone
4.céramique)
i.3. Précurseur matriciel phénolique
I.3.a. Les résines phénoliques
La sélection du précurseur polymère de la matrice carbone se fait sur les critères 
(i) de haut rendement en carbone lors de la pyrolyse,
(ii) de faible viscosité de la résine non polymérisée,
(iii) de mouillage élevé des fibres constituant le renfort par cette résine,
(iv) de retrait modéré de la résine à la polymérisation
(v) et des propriétés microstructurales et mécaniques adaptées du carbone
résiduel pour les C/C.
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Les résines phénoliques satisfont les quatre premiers critères, tout comme les
résines furaniques qui ont un rendement en carbone plus faible et les résines
polyimides moins utilisées en raison de leur coût et difficulté d’emploi(49).
Les résines phénoliques sont constituées de chaînes de motifs phénoliques reliés
par des ponts méthylènes, et sont obtenues par polycondensation de monomères
polyfonctionnels phénol et formaldéhyde. Après polymérisation, elles constituent un
réseau tridimensionnel amorphe et infusible. Aux propriétés décrites plus haut
s’ajoutent des performances correctes en terme d’isolation thermique.
Le rendement en carbone lors de la pyrolyse est influencé par le taux de carbone
initial et le mécanisme de pyrolyse du précurseur, la pression, la température, les
vitesses et durées de traitement thermique (50).
I.3.b. Pyrolyse de la résine phénolique
Modèle chimique
La pyrolyse d’une résine phénolique polymérisée à 180°C met en jeu plusieurs
réactions mises en évidence par les pertes de masses consécutives à l’élimination
de différents produits. Ces étapes constatées lors de la pyrolyse de résines
phénoliques jusqu’à 1000°C ont donné lieu à de nombreuses propositions de
mécanismes. Ouchi(51) et Jackson(52) ont proposé chacun un mécanisme, qui
s’opposent sur de nombreux points, et en particulier sur la réaction générant l’eau à
basse température. De plus, si H2 intervient de manière continuelle pour Ouchi,
Jackson considère que ce gaz n’est jamais disponible dans le milieu réactionnel,
mais que O2 est en revanche produit et réagit pour permettre l’oxydation de la résine.
A la différence de ceux de ses prédécesseurs, le modèle de Parker(53) (Figure 17)
prend en compte l’évolution des phénols et crésols au cours de la pyrolyse. Par
ailleurs, ce dernier modèle considère que l’eau produite ne réagit pas avant les
étapes ultimes du schéma réactionnel de pyrolyse. Trick & Saliba(54) ont étudié ces
mécanismes appliqués au composite C/phénolique par spectrométrie FTIR (infra-
rouge à transformée de Fourrier) et par analyse des gaz émis entre 300°C et 900°C.
Ils en déduisent un mécanisme se déroulant sur trois zones de température
principales pour une pyrolyse à 1°C/min.
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Figure 17 : Mécanismes de pyrolyse proposés antérieurs au modèle de Trick et
Saliba (Parker).
La première étape (Figure 18) entre 300 et 550°C produit des phénols et crésols par
rupture de ponts méthylène en bout de chaîne phénolique. Des molécules d’eau sont
également formées lors de la condensation entre les ponts méthylènes et les
fonctions hydroxyles de la résine. Ce mécanisme diffère des modèles antérieurs en
considérant qu’il n’y a pas formation de ponts ou cycles éther à ces basses
températures.
Figure 18 : Mécanisme de pyrolyse selon Trick et Saliba (étape 1).
Rupture/condensation au niveau des ponts méthylèniques.
La seconde étape consiste en la suppression de ces liaisons entre 400 et 800°C. Les
réactions identifiées sont la formation de cycles ethers par élimination d’une molécule
d’eau entre deux fonctions hydroxyles des groupes phénoliques (Figure 19). De
l’hydrogène est également produit suite à la déshydrogénation des ponts –CH- et –
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CH2- initialement présents dans la résine. Au cours de cette seconde étape, les
produits des réactions précédentes (H2O et H2) commencent également à réagir
avec les pont méthylèniques. La structure de la résine évolue vers des cycles
aromatiques directement reliés par une liaison C-C après élimination des ponts
méthylèniques –CH2- sous forme de H2 et monoxyde de carbone CO par réaction
avec l’eau d’une part, et sous forme de méthane CH4 par réaction avec le
dihydrogène H2 d’autre part.
Figure 19 : Mécanisme de pyrolyse selon Trick et Saliba (étape 2). Formation
des ponts éthers et déshydrogénation des ponts méthyléniques. 
La troisième étape entre 560 et 900°C met en jeu la déshydrogénation de la structure
carbonée qui entraîne la coalescence des cycles aromatiques avec formation de H2.
Figure 20 : Mécanisme de pyrolyse selon Trick et Saliba (étape 3).
Déshydrogénation de la structure carbonée.
Cette étude de la pyrolyse a également été menée par Buffard(55) sur la résine
phénolique Phéno101 jusqu’à 950°C à une vitesse de montée en température de 10
à 100°C/Min. Les techniques de caractérisation utilisées sont la spectrométrie FTIR
et analyse thermo-gravimétrique couplée à la spectrométrie de masse (ATG-SM), et
le modèle de Trick & Saliba a été qualitativement confirmé dans ces conditions. Les
différences sur les domaines de température des trois étapes réactionnelles ont été
reliées aux vitesses de traitement thermique différentes.
Dans le cas de modification chimique de la résine phénolique, des différences sur les
domaines de température apparaissent mais les étapes fondamentales du modèle
restent identiques. Ainsi, les modifications de fonction chimiques opérées par
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Nairn(56) sur les résines phénoliques augmentent leur stabilité thermique mais ne
bouleversent pas le schéma réactionnel de pyrolyse. De même, la présence d’une
charge de carbone (noir de carbone ou graphite, 10%mass.) n’a pas d’influence sur
le schéma réactionnel de la résine.
Pour des températures de traitement inférieures à 1000°C, on considèrera donc le
mécanisme présenté ci-dessus. Ce mécanisme souligne l’importance de l’eau dans
le schéma réactionnel, successivement produit et réactif. Il implique également un
grand nombre de réorganisation des liaisons chimiques, en particulier au cours de la
seconde étape (suppression des ponts éther et méthylène).
Variations dimensionnelles
La carbonisation d'une résine phénolique s'accompagne d'une contraction volumique
isotrope (Figure 21).
Figure 21 : Perte massique ( ) et retrait linéaire ( ) d’une résine phénolique en
fonction de la température de traitement thermique (Ko et al.(57))
Propriétés mécaniques
Les propriétés mécaniques (module en flexion) de la résine phénolique en cours de
pyrolyse passent par un minimum(58) (conséquence de la fissuration et/ou de la
porosité) avant d’augmenter de nouveau au delà de la température permettant le
réarrangement de la structure carbonée résiduelle.
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Figure 22. Module en flexion d’une résine phénolique en fonction du traitement
thermique ( Lausevic et al. Carbon 24 (1986) ).
Microstructure et porosité
Le carbone résiduel formé lors de la pyrolyse de la matrice phénolique est
turbostratique. Ce carbone isotrope possède des unités structurales de base de très
faibles dimensions non graphitisables(59,60) et présente une porosité fermée(61).
Krosonov et al.(62) rapportent qu’une charge appliquée sur le matériau lors de sa
carbonisation entre 400 et 600°C entraîne une graphitisation de la matrice à des
températures de 2800°C. Ceci résulterait d’un effet d’organisation sous contrainte
lors de la phase déterminante que constitue la pyrolyse de la matrice.
La pyrolyse de matrices organiques de type phénolique s’accompagne de nombreux
phénomènes concomitants : transformation chimique de la résine, dégagements
gazeux importants, retrait volumique interagissant avec les propriétés du matériau
(porosité, contraintes internes, propriétés mécaniques).
II. Composites C/C ex-C/phénoliques
II.1. Exemple de voie d’élaboration
Les fibres de carbone sont rassemblées sous forme de fils, puis peuvent être tissées
en préformes. La dispersion de charges dans la matrice s’effectue au niveau du bain
d’imprégnation. La résine chargée ou non est ensuite pré-polymérisée sous vide puis
polymérisée avec un traitement thermique adapté.
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Un traitement thermique jusqu’à 1000°C entraîne la pyrolyse de la résine polymère et
produit un composite constitué d’une matrice carbonée (ex-résine phénolique)
chargée ou non et renforcée par des fibres de carbone.
Les matériaux carbone/carbone nommés C/C dans la suite de l’étude sont
implicitement obtenus par cette voie d’élaboration.
II.2. Conséquences de la pyrolyse de la matrice
Variations dimensionnelles des fibres
Lüdenbach et al.(63) (Figure 23) ont étudié la stabilité dimensionnelle et l'évolution
entre 500 et 1600°C des paramètres structuraux de fibres HT Tenax (HTA 12K)
seules ou associées à une matrice phénolique (60% massique en fibre). Lors d'une
montée en température de 200°C/min, les fibres HTA isolées subissent un retrait
correspondant à l’achèvement de leur organisation. Cette phase débute à une
température (800°C) inférieure à leur température d’élaboration sous tension
(1400°C). Associée à une matrice phénolique, cette fibre évolue différemment lors de
la pyrolyse du composite. Une première phase de diminution de l’organisation de la
fibre, associée par l’auteur à une relaxation des contraintes d’élaboration internes à
la fibre débute à 400°C jusqu’à 1000°C. Le processus d’organisation a ensuite lieu
comme dans la fibre isolée.
Ces mêmes auteurs ont rapporté(64) que si une contrainte en traction suffisante était
appliquée sur un composite 2D du même type pyrolysé à 1000°C, le retrait du
composite n’était pas effectif, mais se produisait lors d’un traitement ultérieur à
1000°C. Ils en déduisent que si la contrainte en traction prévient le retrait de la fibre,
une contrainte en compression augmenterait son retrait. Le retrait de la matrice
impliquant une contrainte axiale en compression, il est supposé influencer l’évolution
dimensionnelle et structurale de la fibre.
Les variations thermiques anisotropes des fibres ont d’autres conséquences dans les
composites 2D, où les zones de croisement ou les décochements pourraient donner
naissance à des contraintes locales supplémentaires(65).
Les fibres permettent de limiter les variations dimensionnelles d’un matériau
composite C/phénolique au cours de sa carbonisation, mais la rigidification globale
du système entraîne une augmentation proportionelle du taux de contrainte
résiduelle interne lors de la pyrolyse(66).
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Figure 23 : Variations des
paramètres structuraux de fibres de
carbones isolées ou associées à une
matrice phénolique en fonction de la
température de traitement
thermique.
Structure de la matrice
Peters et al.(67) ont étudié l'évolution structurale de l'interface fibre HTA/matrice au
cours de la pyrolyse dans un composite C/C unidirectionnel (1D) obtenu après 4
cycles d'imprégnation-carbonisation à 1100°C. Une étude microscopique du C/C final
a montré l'existence de structures de carbone dans la matrice vitreuse générée à
partir des précurseurs phénoliques: une grande majorité de carbone poreux
(Øpores=4 nm) contenant des zones distinctes très minoritaires de porosité
supérieure (Ø=40 nm) et une couche de carbone pseudo-graphitisée d'environ 1 μm
d’épaisseur autour de la fibre. Cette dernière serait produite à cause de l'impossibilité
pour la fibre d'évacuer par déformation plastique les contraintes engendrées par la
contraction de la matrice lors de la carbonisation. Ceci entraîne selon ces auteurs
des pressions locales supérieures à 500 MPa conduisant à la "stress-graphitization"
de la matrice suivant l'orientation des contraintes et à l'apparition de micro-fissures.
Ce phénomène est renforcé dans le cas de liaisons fibre/matrice initiale forte et a
pour conséquence la formation de défauts dans la fibre elle-même. Pour des vitesses
de montée en température élevées (>20°C/h), les rejets gazeux de la carbonisation
créent aussi des "chemins" dans la matrice. Enfin, lors du refroidissement d'un
composite C/C ex-C/Phénolique, la différence de coefficients de dilatation thermique





La pyrolyse de la résine phénolique génère une perte de masse et un retrait
volumique susceptibles de créer des contraintes aux interfaces. Elle s’accompagne
d’émission de gaz qui peuvent endommager le matériau pour des vitesses de
traitement thermiques supérieures à 20°C/h(68,69). Ces phénomènes causent une
fissuration de la matrice dont l’importance, tout comme celle du retrait, dépend de
l’intensité de la liaison fibre/matrice initiale et des caractéristiques thermo-
mécaniques de la fibre.
Cette intensité varie en particulier avec le type et la nature des fonctions chimiques
présentes en surface du renfort fibreux(57,70). Ainsi, des fibres de carbone haut-
module non traitées entraînent l’apparition dans ce type de composite de fissures
parallèles à l’axe des fibres aux interfaces fibre/matrice. Des fibres de carbone
traitées à haute température (1800-2000°C) pour diminuer leur liaison avec la
matrice polymère causent un retrait moindre lors de la carbonisation de la matrice et
préservent l’intégrité structurale du composite. Des fibres haut-module traitées pour
augmenter leur adhésion à la matrice conduisent à une fissuration parallèle et
perpendiculaire aux fibres de plus grande ampleur, et dans le cas de liaisons
fibre/matrice fortes, la fissuration se propage dans les fibres et entraîne leur
rupture(56).
La réduction des variations volumiques du composite par le choix de l’architecture
fibreuse (2D,3D…) entraîne le développement du réseau de fissuration en raison des
contraintes internes créées (Figure 24 et Figure 25). Sur des composites 2D, des
classifications de la porosité ont été proposées(71). L’importance des zones
d’accumulation de matrice (décochements de tissus par exemple) a également été
mise en évidence : ces zones sont plus résistantes à la fissuration que la matrice
inter-fils(72). Une dernière conséquence de l’utilisation d’architectures fibreuses 2D
est l’apparition de délaminage suite à une vitesse de traitement thermique trop
élevée, à des défauts d’infiltration ou de mouillage des fibres (porosité pré-existante),
à une compaction incomplète du matériau ou à des cycles de
polymérisation/carbonisation inadaptés. Sur des composites intégrant des préformes
3D, le nombre de zones d’accumulation de résine augmente, mais la préforme
garantit la stabilité dimensionnelle du composite lors de la carbonisation. Une
fissuration périodique due aux contraintes thermiques (résultant des différences de
coefficients de dilatation thermique) apparaît en plus de celle découlant du retrait
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volumique de la matrice. La fissuration causée par le retrait volumique reste stable
lors de cycles thermiques ultérieurs, alors que les fissures dues aux contraintes
thermiques se ferment lorsque la température augmente et s’ouvrent lorsqu’elle
diminue(73,74).
Figure 24 : Représentation des macro-fissures dans un composite 2D (satin)
C/C.
Figure 25 : Proposition de localisation des fissures inter-laminaire (à gauche) et
inter-fil (à droite) dans un composite 2D (satin)
L’addition de charges dispersées dans la matrice phénolique (noir de carbone,
graphite) est un moyen de contrôler le retrait matriciel en diminuant le taux global de
résine et en favorisant l’adhésion préférentielle de la résine aux charges par rapport
aux fibres(75,76,77).
Des mesures de perméabilité ont été effectuées sur des composites
carbone/phénolique au cours de leur pyrolyse par V. Ducamp(78) et indiquent que les
matériaux initialement étanches voient leur perméabilité augmenter à partir de 400°C
principalement dans la direction des fibres. Pour des températures plus élevées
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jusqu’à 1200°C, les valeurs augmentent et s’homogénéisent dans toutes les
directions au sein du matériau pyrolysé. 
Liaison interfaciale
L’analyse de la microstructure de ces matériaux a été effectuée par différentes
méthodes optiques(79,80) et a montré que les propriétés initiales de surface des fibres
de carbone contrôlent la microstructure aux interfaces même après
carbonisation(81,82) sur des composites unidirectionnels. Une forte liaison initiale
donne après carbonisation une liaison forte dans le composite carbone/carbone et
cause une micro- et macro-fissuration importantes. Hishiyama et al.(83) constatent
que dans le composite, le carbone matriciel présente une anisotropie qui s’initie aux
interfaces et s’atténue vers le cœur de la matrice. Ce phénomène est attribué aux
contraintes de retrait aux interfaces et permet le développement local de structures
graphitiques au-delà de 2000°C, la matrice éloignée des fibres restant isotrope. Les
caractéristiques de surface des fibres de carbone qui influencent le retrait matriciel
contrôlent de ce fait également la microstructure matricielle, en particulier aux
interfaces. Une liaison initiale forte avec la matrice phénolique entraîne la formation à
haute température (2000°C) de structures lamellaires entortillées (« kinked ») alors
qu’une liaison faible cause une structure lamellaire à grande distance («long
range »)(84).
Rellick et al.(85) proposent une classification des contraintes générées lors du retrait
de la matrice en trois catégories: contrainte en traction axiale, contrainte en
compression radiale et contrainte en traction circonférentielle. Ce dernier type de
contrainte favorise le développement d’une structure lamellaire.
L’addition de charges dans la matrice vient perturber cette orientation des unités
structurales de base(86).
Lüdenbach(87) déduit de l’étude des propriétés mécaniques de composites
unidirectionnels et 2D M40J/Phénolique et HTA/Phénolique une proposition d’allure
de l’évolution de la liaison interfaciale lors de la pyrolyse de la matrice, qui passerait
par un minimum vers 400-500°C avant de croître de nouveau à des températures
supérieures.
La microstructure du carbone résiduel est fonction de la liaison fibre/matrice initiale et
peut être modifiée par la dispersion de charges dans la matrice.
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II.3. Propriétés mécaniques des C/C
Les composites peuvent être classés suivant leurs comportements mécaniques. Les
composites dits « réguliers » sont constitués d’une matrice dont la déformation à la
rupture est beaucoup plus importante que celle des fibres, ces dernières ayant en
revanche une rigidité supérieure. La charge du composite conduira à la rupture
progressive des fibres en faveur de la matrice par transfert des contraintes. Ce sont
dans ce cas les fibres qui pilotent la tenue du matériau. Les composites dits
« inverses » mettent en jeu des fibres ayant une déformation à la rupture supérieure
à celle de la matrice. Le comportement mécanique du composite sera ici contrôlé par
la ruine progressive de la matrice. L’étude des composites C/C à précurseur
phénolique implique les deux types de comportements, puisque le composite C/C
final est inverse dans le cas de fibres déformables (ex-rayonne par exemple) alors
que le C/phénolique initial est plutôt de type régulier.
Le module d’Young de la fibre de carbone croît avec la taille des cristallites et leur
alignement(88). Le carbone produit ex-résine a des propriétés mécaniques faibles
dans le composite (E=3-4 GPa au lieu de 35 GPa pour un carbone ex-phénolique
isolé) en raison de la liaison faible entre les différents types de carbone de la matrice
et des microfissures qui empêchent le transfert des contraintes dans le C/C final. Il a
été affirmé(89) que la fissuration de la matrice et les défauts apparus rendent
l'hypothèse de charge globale caduque (et donc le calcul théorique de longueurs
critiques de charge non valide). Les mêmes auteurs avancent que le faciès de
rupture lisse observé en traction pour des C/C 1D n'est pas dû à une forte liaison
fibre/matrice (puisque les défauts et fissures empêchent un transfert idéal des
contraintes) mais à l'homogénéité de la taille des défauts dans tout le composite. Un
composite C/C 1D ex-C/Phénolique voit sa contrainte à la rupture diminuer
linéairement avec la température jusqu’à 1000°C au cours de la carbonisation. Cette
valeur augmente de nouveau à plus haute température au cours de la graphitisation
et regagne 25% environ de la valeur perdue. Un composite C/C 2D (satin 8)
graphitisé à 2100°C gagne en résistance jusqu’à 1400°C. L’auteur suggère que les
nombreuses fissures existant dans ce type de composite sont comblées avec




Plusieurs chercheurs ont tenté de corréler la résistance des C/C et l’intensité de la
liaison fibre-matrice initiale dans les carbone/phénolique (contrainte de rupture
interlaminaire). En général, plus la liaison interfaciale initiale est forte, plus la
contrainte à la rupture du C/C obtenu est basse. Lors de la carbonisation, les
contraintes dues à la contraction de la matrice et la transformation de la matrice
polymère en carbone vitreux favorisent la pénétration des fissures et donnent lieu à
une surface de rupture de type rigide fragile.
Aux températures inférieures à la température de pseudo-graphitation de la matrice
carbonée (>2000°C), il apparaît donc complexe de caractériser l’évolution de la
liaison interfaciale lors de la pyrolyse du composite, les conséquences sur la nature
du carbone résiduel et les propriétés finales du composite C/C.
II.4. Dépendance vis-à-vis de la liaison interfaciale
La liaison interfaciale est la conséquence de liaisons physico-chimiques entre la fibre
et la matrice. Dans le cas d’une liaison fibre-matrice forte, la charge supportée par le
composite est directement transférée à la fibre, ce qui peut donner lieu à des
concentrations de contraintes locales importantes. Dans ce cas, le comportement du
composite sera fragile avec propagation des fissures de la matrice dans les fibres.
Une interface plus décohésive permettra d’augmenter la ténacité du matériau en
déviant les fissures se propageant dans la matrice. Elle fournira également une zone
où les contraintes développées entre les phases de coefficients de dilatation
thermique différents pourront s’équilibrer sans nuire à l’intégrité du matériau lors des
variations de température.
L’intensité de la liaison interfaciale au stade du carbone/phénolique influence les
propriétés mécaniques du composite (contrainte de cisaillement interlaminaire…),
même après pyrolyse. L'intensité de cette liaison interfaciale peut être modulée par le
traitement de surface des fibres, l’ensimage ou l’ajout d’une interphase. La plupart
des auteurs soulignent la difficulté de décorréler l'influence des liaisons chimiques de
surface des fibres de celle des interactions mécaniques dues aux inégalités de




L’ensemble des travaux publiés dans le domaine des composites à matrice
phénoliques renforcés par des fibres de carbone a permis de mettre au jour des
phénomènes identifiés lors du traitement thermique de ces matériaux. Les auteurs
s’accordent sur les deux conséquences directes du traitement thermique : la pyrolyse
de la résine et les variations volumiques différentielles d’origine thermique des
constituants. Il a été montré que la pyrolyse se traduit par:
(a) le rejet d’espèces gazeuses, pouvant conduire à la formation de porosité et
au développement de contraintes internes,
(b) la modification de la composition de la résine, qui peut modifier ses
interactions avec les fibres/charges,
(c) la modification de la structure de la résine, qui entraîne un retrait volumique
et la modification de ses propriétés thermo-mécaniques et mécaniques.
Les interactions entre ces phénomènes ont été individuellement décrites et rarement
quantifiées, et les modèles thermo-mécaniques proposés ne sont pas complètement
satisfaisants. La maîtrise des propriétés finales d’un composite C/C élaboré à partir
d’un composite à matrice phénolique renforcé par des fibres de carbone nécessite de
connaître l’évolution des propriétés de la matrice pour un système donné, mais aussi
la valeur de l’intensité de la liaison fibre/matrice au cours de la pyrolyse du
composite. Ce dernier paramètre, quoique fondamental, n’a pu être qu’estimé par
des méthodes indirectes à ce jour (analyse des propriétés mécaniques d’un
composite C/C).
La compréhension de l’évolution des propriétés de ces composites entre l’état
carbone/phénolique et le stade C/C requiert de pouvoir suivre l’évolution de la
structure matricielle et celle de la liaison fibre/matrice dans ces systèmes.
Le propos de cette étude est donc tout d’abord d’évaluer la liaison interfaciale au
sein de composites fibre de carbone/matrice phénolique au cours de la pyrolyse de
ces matériaux. Cette recherche nécessitera la mise au point de techniques et
méthodes originales pour quantifier cette liaison.
Dans un deuxième temps, il sera montré en quoi la valeur et l’évolution de cette
liaison influent sur les propriétés des composites réels 2D carbone/phénolique
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pyrolysés (porosité, mécanique). Cette liaison sera comparé aux autres paramètres
identifiés dans la littérature tels que la présence de charges dans la matrice, les
propriétés mécaniques ou l’architecture du renfort fibreux.
Enfin, les raisonnements précédents seront confrontés à l’étude de matériaux C/C-
SiC où la résine phénolique pyrolysée joue le rôle d’interphase destinée à consolider
les préformes fibreuses, et dans lesquels les comportements des constituants aux
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Chapitre 1:
Etude de la liaison fibre/matrice lors de la
carbonisation de composites fibre de
carbone/résine phénolique.
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Les études portant sur le comportement mécanique en cours de pyrolyse de
composites à matrice phénolique renforcés par des fibres de carbone ont montré
l’importance de la liaison fibre/matrice. Mais l’étude de l’évolution de cette liaison au
cours de la pyrolyse de ces composites (1000°C) est également motivée par la
volonté de mieux comprendre les propriétés des constituants au cours de leur
transformation dans ces matériaux. L’objectif de ce chapitre est d’exposer les travaux
réalisés dans cette optique.
Deux méthodes ont été utilisées pour évaluer cette liaison : l’étude du comportement
de mini-composites et celle de composites mono-filamentaires (ou micro-
composites). Pour comprendre le comportement de ces matériaux, l’étude des
propriétés de la matrice à différents stades de pyrolyse a été effectuée. La surface
des fibres a également été caractérisée dans le but d’estimer leurs capacités
respectives à développer des interactions chimiques et/ou mécaniques avec la
résine. La mise au point d’une technique micro-mécanique adaptée à l’évaluation de
la liaison fibre/matrice phénolique au cours de la pyrolyse sera ensuite détaillée. Les
résultats obtenus grâce à cette technique seront présentés et critiqués. Enfin, les
liaisons fibre/matrice déterminées sur des systèmes mono-filamentaires aux stades
brut (carbone/phénolique) et pyrolysés à 1000°C (carbone/carbone) seront corrélées
aux propriétés des fibres étudiées.
I. Propriétés d’une matrice phénolique au cours de la
pyrolyse de composites carbone/phénolique
Une piste pour l’évaluation de la liaison interfaciale au sein de composites est
d’évaluer la qualité du transfert de charge en fonction de la température de
traitement. Mais les modifications des propriétés intrinsèques de la matrice
(structure, propriétés thermo-mécaniques) au cours de son traitement thermique
contribuent à la variation du comportement mécanique du composite. Evaluer la
qualité du transfert de charge requiert donc de pouvoir discriminer les contributions
propres des constituants et de la liaison fibre/matrice. Les propriétés mécaniques et
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la structure des fibres de carbone traitées au-delà de 1000°C étant supposées
stables jusqu’à cette température, les variations de ces caractéristiques pour la
résine restent à évaluer.
I.1. Microstructure
La résine brute polymérisée possède une structure amorphe, et son observation en
microscopie électronique en transmission (TEM) ne permet de détecter aucun type
d’organisation. Une fois pyrolysée à 1000°C (Figure 1), le carbone résiduel observé
en TEM est amorphe, isotrope, mais quelques unité structurales de base
commencent à se former (empilements de quelques plans de graphène peu
étendus). L’orientation locale de ces proto-unités structurales semble également
refléter l’existence d’une structure nano-poreuse.
Figure 1. Microscopie en TEM de la résine phénolique pyrolysée à 1000°C
(100°C/min)
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I.2. Propriétés thermo-mécaniques
I.2.a. Module d’Young en flexion
Les mesures du module d’Young en flexion de la matrice phénolique ont été
obtenues par le test de flexion trois points en appuis rapprochés. La détection de la
flèche d’échantillons de 1 mm d’épaisseur lors de l’application d’échelons de charge
(1-2 à 1-25 g) par le palpeur a été réalisée grâce à un montage adapté dans un four
d’analyse thermo-gravimétrique Setsys 1700. La complaisance de l’outillage fabriqué
à cette occasion a été prise en compte (procédure détaillée à l’annexe 1A).
Ceci permet d’obtenir avec une très bonne précision les modules d’Young en flexion
à température ambiante (24 1°C). Des échantillons de résine ont été traités
thermiquement à 2°C/min sous gaz neutre (cf. Figure 2). La répétabilité de
















) 2 THT différents à 400°C
Figure 2: Modules à Tamb de la résine traitée à 2°C/min entre 300 et 1000°C
(valeur à 170°C : module de la résine polymérisée brute)
La valeur du module du matériau brut (2,8 GPa) est égale à celle indiquée par le
fournisseur. Pour des matériaux pyrolysés jusqu’à des températures de 500°C, le
module de la résine diminue jusqu’à une valeur minimale de 1 GPa. Cette diminution
du module entre 200 et 500°C est liée à l’apparition de porosité dans le matériau lors
de la création d’espèces gazeuses, et à la modification chimique de la structure de la
résine par rupture des liaisons. Au delà de cette température, le module croît pour
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retrouver sa valeur initiale à 600°C et atteindre 8,4 GPa à 1000°C. Pour ces
températures entre 600 et 1000°C, la porosité diminue en même temps que la
structure carbonée du matériau s’organise. Cette évolution est en accord avec la
bibliographie.
I.2.b. Coefficients de dilatation thermique
Le coefficient de dilatation thermique d’un cube de résine phénolique (5mm d’arête)
traité thermiquement à 800°C est mesuré par analyse thermo-mécanique (TMA) puis
comparé aux coefficients de dilatation thermique longitudinaux de fibres(1). Les




































FC 2 xn05 P33 AFS P33-AFS-THT res. phenol. 800°C
Figure 3 : Coefficients de dilatation thermique longitudinaux des fibres(1) et de
la matrice carbonée (résine pyrolysée à 800°C).
Lors du refroidissement d’un échantillon traité thermiquement, la dilatation thermique
différentielle entre les constituants va conduire à la création de contraintes
interfaciales longitudinales faibles. En revanche, au cours de la montée en
température, les dilatations transverses des fibres vont intervenir. Entre la
température ambiant et 400°C, les fibres ex-PAN en particulier subissent un retrait
tandis que la résine gonfle. Au-delà de 400°C, les fibres de carbone ex-PAN se
dilatent alors que la transformation de la résine conduit à un retrait volumique. Il
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faudra tenir compte de ces évolutions lors de l’interprétation du comportement aux
interfaces, mais la modélisation de ces phénomènes reste subordonnée à la mesure
des coefficients de dilatation transverse des fibres de carbone à haute température(2).
II. Propriétés des fibres étudiées
Les mono-filaments (ou fibres) étudiés sont présentés au Tableau 1. Les fibres
choisies permettent d’évaluer l’influence des différents précurseurs (PAN, cellulose,
brai), de l’ensimage, d’un traitement thermique haute température sur les propriétés
de surface et mécanique des fibres et de comparer ces propriétés pour différentes
fibres industrielles ex-PAN.
II.1. Propriétés thermo-mécaniques
Le comportement mécanique en traction des mono-filaments de carbone est
déterminé par microtraction suivant la méthode décrite à l’annexe 1B.
Le comportement mécanique des mono-filaments XN05 et FC2 (respectivement ex-
Brai isotrope et ex-Cellulose) est linéaire élastique aux échelles de mesures
disponibles et donne lieu à une rupture de type fragile. Les comportements de tous
les mono-filaments ex-PAN apparaîssent élastiques non-linéaires : le phénomène de
rigidification se traduit par une augmentation du module d’Young E avec la
déformation , qui peut être modélisée par la loi empirique E= E0 (1+f. ), où E0 est le
module à déformation nulle. Ce comportement est attribué à une orientation des
domaines cohérents suivant l’axe de la fibre au cours de la traction.
La dispersion des valeurs de contrainte à rupture est caractérisée par l’analyse
statistique de Weibull.
(estimateur : Pr = 
N
essaiN 5.0  avec N le nombre d’essais valides)
Les propriétés mécaniques des mono-filaments mesurées sont présentées au
Tableau 2. Les contraintes à rupture R, déformations à rupture R et modules
d’Young longitudinaux EL sont équivalents pour les fibres P33-AFS et P33-SFS. La
dispersion des contraintes à rupture est plus importante pour la fibre P33-AFS
désensimée, ceci pouvant être attribué à l’étape supplémentaire de manipulation
qu’elle a subie.
Chapitre 1 : Etude de la liaison fibre/matrice
44
Précurseur Référence Fibre Description
P33-AFS Panex 33 AFS Fibre Panex 33 industrielle standard ayant subi un traitement
destiné à favoriser ses interactions avec des résines époxy.
(Avec Fonctions de Surface)
P33-AFS Dp Panex 33 AFS Désensimage partiel
P33-AFS D Panex 33 AFS Désensimage total
P33-AFS-THT Panex 33 AFS Traitement thermique haute température
P33-SFS Panex 33 SFS Fibre Panex 33 non standard (Sans Fonctions de Surface)
P33-SFS-Dp Panex 33 SFS Désensimage partiel
P33-SFS-D Panex 33 SFS Désensimage total
HTA Tenax HTA

















Tableau 1 : Fibres de carbone étudiées.






























P33-AFS 23 7,00±0,18 248  ±15 ~11 3523  ±204 1,35  ±0,03 6,1
P33-AFS-Dp 17 7,04±0,18 251  ±15 ~11 3734  ±214 1,42  ±0,03 6,9
P33-SFS 17 7,06±0,18 246  ±15 ~11 3573  ±207 1,37  ±0,03 6,1
HTA 10 6,74±0,16 267  ±16 ~15 3854  ±216 1,39  ±0,03 9,6
T300 10 6,95±0,18 222  ±14 ~12 2369  ±144 1,02  ±0,02 7,6
XN05 10 10,98±0,45 52   ±4 0 1447  ±127 2,35  ±0,03 10,3
FC2 10 6,47±0,15 33   ±2 0 1095   ±76 3,18  ±0,03 10,6
Tableau 2 : Propriétés mécaniques des mono-filaments déterminées par
microtraction (l0 = 10 mm, T=26±2°C, la valeur indiquée après chaque résultat
correspond à l’erreur maximale de mesure)
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3 m
Figure 4 : Fibre XN05 observée en MEB.
3 m
Figure 5 : Fibre P33-SFS observée en MEB.
3 m
Figure 6 : Fibre FC2 observée en MEB.
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La fibre HTA a des propriétés mécaniques très semblables à celles des P33, mais la
dispersion des contraintes à rupture est plus élevée. La fibre T300 présente une
déformation et une contrainte à rupture de 40% inférieures à celles des autres fibres
ex-PAN, pour un module équivalent. La fibre ex-brai XN05 possède un module
d’Young de 52 GPa et une déformation à rupture plus importante liée à l’isotropie de
sa structure. Les valeurs de contraintes à rupture sont plus dispersées que pour les
fibres ex-PAN. Quant aux mono-filaments issus de FC2, leur déformation à rupture
est la plus élevée alors que leur contrainte à rupture est la plus faible, avec un
module de 33 GPa.
Les coefficients de dilatation thermiques de certaines fibres étudiées sont présentés
à la figure 3. Les travaux concernant les évolutions en température des coefficients
de dilatation thermique transverse(2) et des modules de ces fibres(1) ont été publiés
par ailleurs.
II.2. Morphologie de surface et structure
Les fibres étudiées présentent des inégalités de surface à 3 échelles différentes :
des défauts de forme de l’ordre du micromètre comme les stries d’élaboration
parallèles à l’axe, visibles en microscopie électronique à balayage,
des domaines interstries plus homogènes de 100 à 500 nm,
la rugosité de l’ordre de quelques nanomètres.
La morphologie plus fine est déterminée par microscopie à force atomique (AFM)
dont la résolution est de l’ordre de 3nm en (xy) et de 1nm en z. La procédure
expérimentale et les limites de cette technique sont exposées à l’annexe 1C.
II.2.a. Aspect des fibres à l’échelle du micromètre
Les différents types de fibre présentent une section caractéristique de leur mode
d’élaboration. La fibre ex-brai XN05 (Figure 4) est celle qui possède la section
circulaire la plus régulière avec cependant quelques stries axiales peu profondes et
réparties de façon homogène. Les fibres ex-PAN P33 (Figure 5), HTA et T300 ont
une section de plus en plus irrégulière et présentent des stries longitudinales
profondes caractéristiques de la carbonisation du précurseur PAN. Enfin, les fibres
ex-cellulose FC2 (Figure 6) sont caractérisées par une section polylobée. L’imagerie
AFM
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T300 HTA P33-SFS P33-SFS-Dp
P33-AFS P33-AFS-Dp P33-AFS-THT
FC2 XN05 XN05-D
Figure 7: Imageries AFM (1 m x 1 m) des fibres de carbone ex-PAN, ex-cellulose et ex-brai (Echelle uniforme en x,y,z)(‘-
d’ : désensimée)
ArtefacArtefact
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effectuée dans les domaines inter-stries permet de mettre en évidence les
différences d’aspect des filaments à cette échelle (Figure 7).
La fibre XN05 montre en surface des amas ovoïdes de l’ordre de 200 nm que l’on
peut attribuer à l’ensimage. Après le traitement de désensimage, ces amas ont
disparu au profit d’une surface très régulière avec des bosselures inférieures à 20
nm, ce qui confirme les observations sur des fibres ex-brai en STM par Hoffman et
al(3).
La fibre FC2 présente un aspect désorganisé en surface, avec des « amas »
disposés irrégulièrement. Le réseau de porosité ouverte n’est détecté par la pointe
AFM que superficiellement, mais l’aspect en surface laisse supposer une continuité
de ce réseau au sein de la fibre. Des formes ovoïdes de 200 nm environ
apparaissent également, attribuées à des silicates résiduels provenant de la pyrolyse
de la fibre.
La fibre T300 présente des stries profondes de 100 nm, et la texture inter-strie
apparaît écailleuse. La fibre HTA possède des stries beaucoup moins marquées,
mais sa texture générale est moins uniforme en raison de bosses de 20 à 100 nm de
diamètre. La fibre P33-AFS (avec fonctions de surface) présente la même texture
écailleuse que la fibre T300. La fibre P33-SFS (sans fonctions de surface) possède
quant à elle une surface grumeleuse avec des grains de 60 à 100 nm. Ces résultats
sont en accord avec les études antérieures de fibres ex-PAN à cette échelle(4,5).
Le désensimage chimique a pour conséquence le lissage de la surface de la fibre
P33-AFS, alors que ce même traitement appliqué à la fibre P33-SFS n’a pas
d’influence notable sur sa rugosité. Le traitement thermique de la fibre P33-AFS rend
la surface de la fibre plus rugueuse avec une répartition homogène dans les
domaines interstries de « pics » entre 10 et 40 nm de hauteur (les pics à droite de
l’image sont un artefact dû au décrochement de la pointe AFM à la verticale d’une
chute importante de la surface – en l’occurrence une strie).
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Figure 8 : Comparaison de la rugosité fine et de la rugosité longitudinale.
Ra (100 x 100nm)
(nm)
RaL (1 x 1 m)
(nm)
Ra STM
(100 x 100 nm) (nm)
Fibre
= 0,1 nm = 2 nm
FC2 0,73 20,2 0,86
XN05 0,58 10,1 0,22
XN05–D 0,70 5,6
T300 1,61 22,0
HTA 1,45 17,8 0,28





Tableau 3 : valeurs de rugosité Ra par AFM et valeurs de la rugosité Ra mesurée
par STM(8) et corrigées (lissage + planefit)
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II.2.b. Mesure de la rugosité des fibres
Deux types de mesure ont été réalisées : mesure de rugosité longitudinale le long
d’un profil de 1 m le long de la fibre (RaL) et mesure de la rugosité moyenne fine
dans les domaines inter-stries sur des zones de 100 x 100 nm (Ra). La méthodologie
est exposée en annexe 1C. Ces deux séries de mesure sont proportionelles en
première approximation (Figure 8).
A l’échelle de la fibre (1 m x 1 m), les fibres ex-PAN ont une rugosité plus
importante en raison des stries longitudinales profondes qu’elles présentent en
surface. La rugosité de la fibre FC2 a également une valeur élevée due aux
irrégularités de la surface (variations continues réparties sur toute la surface). La
fibre XN05 a la rugosité la plus faible à cette échelle, conséquence des seules stries
longitudinales peu profondes réparties uniformément sur sa surface.
Les calculs de rugosité sur des zones de 100 nm x 100 nm dans les domaines
interstries (Tableau 3) sont plus représentatifs de la structure superficielle de la
fibre: la fibre XN05 possède la rugosité la plus faible (0,6-0,7 nm) et le désensimage
n’entraîne qu’une faible variation de cette valeur : la dégradation du coating polymère
révèle une surface de carbone légèrement plus rugueuse. La fibre P33-AFS présente
une rugosité élevée (3,3 nm) : celle-ci est à attribuer à l’ensimage puisque la surface
de la fibre désensimée a une rugosité trois fois inférieure (1,1 nm). La fibre P33-AFS
a donc au niveau de sa surface carbonée une rugosité en fait inférieure à celles des
fibres T300 (3,6 nm) et HTA (1,5 nm), ce qui laisse supposer une structure plus
homogène en surface. Si le même traitement de désensimage est appliqué à la fibre
P33-SFS, sa rugosité varie très peu (1,6-1,7 nm). En revanche, cette valeur est
supérieure à la rugosité de la fibre P33-AFS-Dp: les traitements appliqués par le
fabricant au cours de l’élaboration de cette fibre ont modifié sa structure. Un
traitement thermique de cette fibre à haute température modifie également sa
rugosité, mesurée à 2,1 nm. Les tendances décrites grâce à l’AFM sont confirmées
par les mesures STM disponibles(6). Celles-ci donnent des valeurs de rugosité plus
faibles car l’auteur a appliqué un lissage et une correction automatique de courbure
avant de choisir les zones les plus homogènes. Les rapports entre les rugosités des
différents types de fibre pour les deux techniques sont identiques.
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Figure 9 : Imagerie AFM de la surface de la fibre P33-SFS (échelle homogène,
exacerbée par le traitement couleur en z)
Figure 10: Imagerie AFM de la surface de la fibre P33-AFS (échelle homogène,
exacerbée par le traitement couleur en z)
Figure 11: Imagerie AFM de la surface de la fibre P33-AFS-THT (échelle
homogène, exacerbée par le traitement couleur en z)
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Les données AFM mesurées pour la fibre FC2 ne rendent pas compte de la
nanoporosité présente en surface, de taille inférieure à la résolution de la technique.
Cette porosité apporte une contribution importante à la rugosité, comme le montre la
valeur mesurée par STM. La valeur mesurée par AFM (0,73) est sous-estimée.
La fibre ex-brai XN05 présente une surface lisse et la rugosité la plus faible des
fibres étudiées. Le désensimage à 480°C sous air modifie l’aspect de la surface mais
n’a pas d’influence importante sur la rugosité.
Les résultats fournis sur les fibres ex-PAN T300, HTA, P33-SFS indiquent que les
rugosités sont proches pour ces fibres dans les domaines inter-stries et que les
différences existent surtout à l’échelle micrométrique (position et profondeur des
stries longitudinales, régularité de la section). Le traitement de surface appliqué par
le fabriquant pour obtenir la fibre P33-AFS augmente de 50% la rugosité en se
déposant sous la forme d’un réseau de maille de 5 nm environ suivant les jonctions
de la structure granulaire (Figure 10) mise en évidence(7) sur la surface de P33-SFS
(Figure 5). Il a été établi que le traitement de désensimage partiel conduit à un
lissage de la surface par désensimage différentiel et/ou solubilisation de l’ensimage.
Ce même traitement n’a aucune influence sur la rugosité de la fibre P33-SFS. Le
traitement thermique haute température de la fibre P33-AFS-THT détruit l’ensimage
et modifie la rugosité. Des aspérités importantes ont été mises en évidence à la
surface de cette fibre (Figure 11). Elles sont réparties sous forme d’un réseau
correspondant aux jonctions de la structure granulaire de la fibre P33-SFS. Elles
peuvent être attribuées au résidu carbonisé de l’ensimage, ou à une modification
importante de la structure de la fibre à ces endroits localisés. Au vu de la
morphologie de ces aspérités, l’hypothèse du résidu carboné de l’ensimage est la
plus probable.
Selon le précurseur et l’ensimage, mais également selon les traitements
intermédiaires appliqués, les fibres obtenues sont différentes, au moins en terme de
rugosité et de topologie de surface.
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Figure 12 : Influence du
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Figure 13 : Influence du traitement
thermique sur le rapport O/C de
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Figure 14 : Rapport O/C de surface






























































Figure 15 : Influence du traitement
de désensimage au méthanol sur le
rapport O/C de surface des fibres
PANEX.
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II.3. Composition chimique de surface
La nature et les rapports quantitatifs des éléments présents en surface des fibres
sont déterminés par spectroscopie de photoélectrons X (XPS). La déconvolution du
signal réémis par le carbone permet également de déduire son environnement
chimique et le type de fonctions dans laquelle il est impliqué. Le taux d’oxygène et la
nature des fonctions présentes en surface des fibres déterminent la capacité de la
fibre à interagir chimiquement avec la matrice.
II.3.a. Composition élémentaire de surface
La composition élémentaire de surface des fibres correspondant aux courbes
présentées à l’annexe 1D est reportée au Tableau 4.
Les fibres susceptibles de développer les interactions chimiques fibre/matrice les
plus importantes sont d’après ces données (Figure 14) et dans l’ordre décroissant la
fibre ex-PAN T300 , la fibre ex-brai XN05, les fibres ex-PAN P33-AFS et P33- SFS,
puis les fibres ex-cellulose.
Influence du désensimage
La fibre ex-brai XN05 (Figure 12) présente un rapport O/C en surface (0,28) qui
diminue après désensimage (0,17). Le désensimage partiel sur la fibre P33-AFS-Dp
conduit à des valeurs de O/C dispersées variant entre 0,11 et 0,18 (
Figure 15). Ce  même traitement effectué sur la fibre P33-SFS-Dp modifie de façon
importante la chimie de surface de cette fibre et l’analyse fournit une valeur de O/C
égale à environ 0,10. Les fibres P33-AFS-D (O/C=0,11) et P33-SFS-D (O/C=0,06)
indiquent les taux réels au niveau de la structure carbonée de ces fibres.
Influence des traitements de surface
Le traitement thermique (Figure 13) donne pour la fibre P33-AFS-THT une valeur
faible du rapport O/C (0,08). Les mêmes conséquences sont obtenues avec la fibre
HTA-THT (0,04) à partir de la fibre HTA (0,21).
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Fibre Composition atomique (%) Distribution élémentaire (%) et énergie de liaison (eV) des groupes
fonctionnels C
C O autres sp2 sp3 C-CO C-O C=O COOR


































































































HTA-THT 96,0 4,0 ~100
284,12 eV
Tableau 4 : Analyses chimiques de surface par XPS des fibres de carbone ex-
PAN étudiées.
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II.3.b. Répartition des fonctions impliquant le carbone en surface
L’analyse des données obtenues par spectroscopie de photoélectrons X permet, en
déconvoluant le signal du carbone, de quantifier les différents types de liaison dans
lesquelles sont impliqués les atomes de carbone(8). La déconvolution appliquée ici
indique la quantité de carbone hybridé sp2 ou sp3, impliqué dans des fonctions
carboxyliques COOR ou C=O, ou encore en premier (C-O) et second (C-CO) atome
lié à l’oxygène.
La distribution des différents types de fonction évolue avec le désensimage : les
carbones de surface de la fibre P33-AFS impliqués dans des fonctions oxygénées C-
O et COOR occupent une part moindre, et la surface carbonée de la fibre est
hybridée sp2 (au lieu de sp3 majoritairement pour l’ensimage). Le fort taux de
liaisons C-CO détecté après le désensimage intermédiaire de la fibre P33-AFS-Dp
rend probablement compte de la structure polymérique de cet ensimage. En ce qui
concerne les fonctions de surface, l’état désensimé total P33-AFS-D n’est pas très
différent de celui de la fibre traitée thermiquement P33-AFS-THT.
Pour la fibre P33-SFS, la disparition au cours du désensimage des fonctions
oxygénées est comme pour la fibre précédente balancée par l’augmentation des
carbones hybridés sp2. Il est à noter que la surface de la fibre P33-SFS est plus
riche en fonction C=O que la fibre P33-AFS. Les fibres P33-AFS et P33-SFS
possèdent moins d’oxygène en surface que la fibre T300, réputée très réactive vis-à-
vis des résines organiques et phénoliques en particulier(9). Cependant, la répartition
des carbones liés à l’oxygène est très proche dans cette fibre et dans les deux fibres
P33. Les fibres P33-AFS et P33-SFS présentent même relativement plus de
fonctions COOR et C=O (respectivement) que la fibre de référence T300.
II.4. Estimation préliminaire de la capacité d’interaction de surface
des fibres avec une résine de type phénolique.
Les deux paramètres principaux d’interaction fibre/matrice que sont la réactivité
chimique et la rugosité de surface(10) ont été quantifiés. Les différentes fibres
étudiées sont représentées dans un diagramme par le couple de valeur (O/C, Ra)
correspondant (Figure 16) afin de comparer ces paramètres et de tenter de prévoir
la réactivité d’une fibre de carbone vis-à-vis de la résine phénolique étudiée. Plus un
point représentatif d’un type de fibre est éloigné de l’origine, plus les interactions
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fibre/matrice devraient être importantes. En se basant sur cette représentation, il
paraît possible de décorréler les contributions des deux paramètres étudiés, en
mesurant par exemple les interactions fibre/matrice sur les systèmes P33-AFS, P33-
SFS et T30011.
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Figure 16 : Paramètres d’interactions de surface des fibres de carbone avec une
résine organique.
Les valeurs pour les fibres ex-brai XN05 et ex-cellulose FC1, FC1t et FC2 sont
rapportées à titre de comparaison.
III. Etude des propriétés mécaniques de mini-composites
carbone/phénolique au cours de la pyrolyse.
Afin d’étudier la qualité du transfert de charge au sein de composites à matrice
phénolique lors de la pyrolyse de la résine, on s’est intéressé au comportement en
traction monotone de mini-composites 1D constitués d’un fil de carbone ex-PAN
(P33-AFS, EYoung~240GPa), ex-cellulose (FC2, EYoung~30 GPa) ou ex-brai (XN05,
EYoung~50GPa) imprégnés de résine phénolique et traités thermiquement.
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III.1. Composition des mini-composites
Ces données sont rassemblées au Tableau 5.




T300 PAN 0,33 0,40
FC2 rayonne 0,23 0,30
XN05 brai 0,30 0,38
Tableau 5 : Composition des mini-composites 1D.
III.2. Propriétés mécaniques en traction monotone
Les essais de traction sur mini-composites sont effectués à température ambiante
avec des longueurs de jauge de 25 mm et une vitesse de traction de 0,05 mm/min.
Le faciès de rupture obtenus sont métallisés et observés par MEB (annexe 1G). Les
valeurs de module d’Young (Figure 17) mesurées pour les trois types de mini-
composites restent pratiquement constantes quelle que soit la température de
traitement jusqu’à 1000°C, sauf pour la fibre FC2 qui présente une faible reprise de
propriétés à 1000°C. La valeur de module trouvée pour chaque type de mini-
composite est proche de la seule contribution des fibres lorsque la loi des mélanges
est appliquée, car le module de la matrice pondéré par la fraction volumique de
matrice (2<E<9 GPa) est négligeable devant celui des fibres.
Ces résultats impliquent une liaison fibre/résine forte (transfert de charge effectif). La
chute importante des contraintes à rupture des mini-composites (Figure 18) entre
400°C et 800°C indique la création de défauts en surface des fibres et/ou au sein de
la matrice.
Les ruptures de type fragile des composites bruts et le déchaussement des fibres
constaté lors des tractions sur mini-composites pyrolysés plaident en faveur d’une
diminution de la liaison interfaciale entre ces deux états.
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Evolution du module d'Young des composites 

















Figure 17 : Module d’Young des mini-composites traités en température.
Evolution de la contrainte à rupture des différents 




























Figure 18 : Contraintes à rupture des mini-composites traités en température.
La faible contribution de la matrice aux propriétés du composite et les conséquences
des défauts macroscopiques d’élaboration de certains mini-composites (défauts
d’imprégnation à cœur, porosité…) ne permettent pas d’interpréter quantitativement
ces résultats. En ce qui concerne les mini-composites étudiés, il s’avère donc que
l’étude de leur comportement mécanique ne suffit pas pour évaluer la liaison
interfaciale. Une étude plus fine des interactions fibre/matrice à l’échelle du mono-
filament est nécessaire et requiert une connaissance précise des propriétés des
fibres.
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IV. Evaluation de la liaison fibre/matrice au cours de la
pyrolyse de micro-composites fibre de carbone ex-PAN /
résine phénolique
Il convient de distinguer l’adhésion fibre/matrice de la résistance des interfaces.
L’adhésion fibre/matrice est l’ensemble des interactions physico-chimiques entre les
constituants, et dépend de leur nature chimique. De cette adhésion découle en
particulier la qualité du mouillage fibre/résine liquide. Elle peut être évaluée par
mesure des angles de contact entre les constituants et des liquides référence, ou par
évaluation de la sollicitation normale à une interface plane nécessaire pour rompre
cette interface (travail d’adhésion). Dans cette étude, la composition chimique de la
matrice varie avec la température de traitement thermique. Les interactions
fibre/matrice responsables du transfert de charge seront donc plutôt évaluées à partir
de la résistance de l’interface à une sollicitation donnée. La contrainte à rupture en
cisaillement interfacial, mode de contrainte le plus représentatif de la sollicitation d’un
composite à renfort fibreux, sera par la suite considérée comme le paramètre
représentatif de la liaison interfaciale.
IV.1. Méthodes d’évaluation de la contrainte en cisaillement
interfaciale
Il existe 4 types de tests micro-mécaniques classiques(12,13) de détermination de la
liaison interfaciale: indentation de fibre (push-out), extraction de fibre (pull-out),
fragmentation et traction sur microgoutte (microbond test). Ces tests s’appliquent à
des composites modèles mono-filamentaires.
Pour mettre en évidence la liaison interfaciale, le test de traction sur
microgoutte(14) doit impliquer des gouttes de taille inférieure à la longueur critique
de transfert de charge lc (longueur de fibre aux extrémités sur laquelle s’effectue
le rechargement). Il a été démontré que la structure de la matrice varie avec la
taille de la goutte de résine pour un traitement thermique identique, et que des
mesures d'adhésion fibre-matrice par test de la microgoutte produisent des
artefacts pour les tailles de goutte petites. Ce test est donc non-valide pour le
type de matériaux étudiés ici développant une liaison forte, et impliquant des
longueurs critiques faibles.
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Le test de pull-out(15) ne peut pas être appliqué dans le domaine d’élasticité de la
matrice mais il est relativement simple à mettre en œuvre après sa carbonisation,
a condition que l’extraction de la fibre s’effectue au niveau de l’interface et non
par fissuration de la matrice. Les matrices carbonées ex-résine phénolique
possédant de faibles propriétés autour de la température de dégradation ne sont
pas adaptées à ce type de test. Les essais réalisés par nos soins sur des
interfaces carbone/résine ont conduit à la rupture des fibres avant extraction de la
fibre.
La micro-indentation et les tests de push-out(16) sont théoriquement
envisageables mais nécessitent un indenteur de diamètre inférieur à 7μm
(diamètre des fibres) et de course importante. Les essais réalisés au LCTS ont
montré les limites de cette technique appliquée aux fibres de carbone (fibres
endommagées, gonflement sous contrainte, effet de coin…).
Le test de fragmentation de fibre nécessite un échantillon constitué d'une fibre
enrobée dans la matrice étudiée. Au cours de la traction de l'échantillon, la fibre
est chargée progressivement par transfert des contraintes de cisaillement au
niveau de l'interface. Lorsque la contrainte à rupture de la fibre est atteinte, la
fibre rompt, et les fragments résiduels sont progressivement rechargés. Lorsque
leur contrainte à rupture est atteinte, ils se rompent à leur tour. Ce processus se
poursuit jusqu’à ce que la longueur des fragments résiduels ne permette plus de
les recharger à un niveau de contrainte suffisant. Ceci nécessite un rapport entre
déformations à la rupture matrice/ fibre>3 et limite a priori son emploi pour notre
étude à des températures modérées. Le phénomène de fragmentation peut être
observé in situ par optique (matrice transparente) ou à l'aide de capteurs
acoustiques.
IV.2. Test de fragmentation
Les modèles micro-mécaniques proposés pour l’interprétation du test de
fragmentation sont intimement liés aux modèles de transfert de charge considérés.
IV.2.a. Modélisations du transfert de charge.
Kelly and Tyson(17) (1965) ont fait l’hypothèse d’un cisaillement constant à l’interface
fibre/matrice le long de la fibre. Ils déduisent d’un équilibre des forces après rupture
d’une fibre que la contrainte moyenne de cisaillement interfacial IFSS est égale à :







lc la longueur critique des fragment (longueur à laquelle le rechargement de la
fibre est impossible),
rf le rayon de la fibre,
c la contrainte à rupture en traction à la longueur de jauge lc.
Cox(18) (1952) puis Rosen (1962) ont modélisé le transfert de charge en supposant
un système fibre/matrice parfaitement liés et un comportement matriciel élastique.
Dans ce cas, les modules différents des constituants conduisent à un transfert de
charge en cisaillement (« shear-lag model »). Ce modèle a été modifié par
Piggott(19), pour y inclure la possibilité de l’apparition de déliaisons interfaciales, dont
l’importance a été soulignée par des analyses en éléments finis. Ce modèle 1D ne
fournit pas d’évolution satisfaisante de la liaison interfaciale le long d’un fragment :
IFSS est suivant ce modèle maximum aux extrémités de la fibre. De plus, le
comportement de la matrice est ici abusivement considéré comme élastique, ce qui


















Figure 19 : Représentation de la contrainte le long de la fibre suivant (1) le
modèle de la liaison parfaite –Kelly&Tyson (2) le modèle « shear-lag » (3) les
expériences à faible déformation et les modélisations avec une matrice
élastique (4) les modèles introduisant la plasticité de la matrice (5) le modèle
général tenant compte de zones interfaciales à cisaillement constant A, d’une
zone à faible liaison/déliaison B et d’une zone liée C.
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La visualisation des contraintes de cisaillement par analyse photo-élastique et
spectroscopie Raman(20) a montré l’inadéquation du modèle de transfert de charge
en cisaillement « shear-lag » pour les systèmes à fort taux de déformation. Les
calculs par éléments finis ont également mis en évidence l’importance du
comportement plastique de la matrice non pris en compte par le modèle « shear
lag ».
Différents modèles ont ensuite été proposés, mettant en avant certains aspects du
problème, et en négligeant d’autres. Whitney et Drzal(21) (1987) proposent dans leur
modèle analytique axysymétrique de superposer une solution générale exacte et une
solution transitoire locale approchée pour décrire le transfert de charge. Cette
solution présente l’avantage de vérifier les conditions d’élasticité aux limites et de
prendre en compte les effets de contrainte thermo-mécaniques, en supposant
néanmoins un comportement orthotrope de la fibre. Le modèle variationnel de
Nairn(22) (1992) prend en compte les contraintes thermiques résiduelles et les
interactions avec les ruptures de fibre. Cependant, il suppose une interface parfaite
et un comportement élastique des constituants du composite, ce qui limite sa validité
aux faibles déformations. Le modèle complexe de Nairn et al.(23) (1997) s’appuyant
sur la fonction de Bessel prend en compte les imperfections de liaison fibre/matrice,
mais pas le cisaillement de la matrice à l’interface.
Le modèle de Tripathi et al.(24) (1996) considérant les effets de plasticité et ses
développements ultérieurs sont à ce jour les outils les plus précis pour représenter le
transfert de charge le long d’interfaces liées, contraintes ou déliées. Les résultats
fournis par ce modèle complexe d’utilisation s’approchent des données
expérimentales de transfert de charge mesurées le long de fragments de fibres au
sein de matrices résines.
L’analyse de l’influence d’une interphase(25) sur les modèles de transfert de charge
précédents a conduit à trois conclusions principales :
le profil du champ de contrainte reste identique,
il est imposé par la phase la plus ductile,
et dans le cas d’une interphase rigide, la contrainte en cisaillement interfaciale
fibre/interphase est légèrement supérieure à celle dans un système
fibre/matrice identique.
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Pour les systèmes impliquant une matrice trop fragile, le test de fragmentation bi-
matrice est donc applicable (26,27,28,29,30,31). Une fibre enrobée d’un film de la matrice à
étudier est coulée dans une éprouvette en résine dont la déformation à rupture
convient. La modélisation du système et l’observation expérimentale indiquent que
les ruptures éventuelles de la matrice intermédiaire au cours de la traction
n’influencent pas le processus de fragmentation de la fibre(32). Cette méthode a
également été validée vis-à-vis d’autres tests micro-mécaniques(33). Ces résultats
permettent d’envisager d’appliquer cette technique pour évaluer la liaison interfaciale
fibre de carbone/matrice ex-phénolique à différentes étapes de pyrolyse de la
matrice. Les fondements théoriques et le traitement des données fournies par ce test
sont encore discutés(34) à ce jour. Cependant, cette technique peut fournir une
caractéristique relative de systèmes fibre/matrice.
IV.2.b. Modèles d’exploitation des données.
Le test de fragmentation, dans le cas (i) où les déformations à rupture des
constituants des composites vérifient la relation fibre/ matrice>3 et (ii) où il n’existe pas
de déliaison fibre/matrice, conduit à l’état de saturation : les fragments résiduels ont
une longueur inférieure ou égale à la longueur minimale suffisante pour être
rechargés à rupture lc.
La longueur des fragments résiduels dans une éprouvette mono-filamentaire chargée
à saturation peut être mesurée, par exemple par microscopie. La distribution de
longueurs de fragments doit être traitée pour en déduire la valeur de lc nécessaire au
calcul de IFSS.
Ohsawa et al.(35) (1978) supposent une distribution symétrique des longueurs de
fragments centrée en lm (longueur moyenne des fragments mesurés) et limitée par lc




Henstenburg & Phoenix(36) (1989) ont montré par modélisation que ce coefficient
liant lc et lm pouvait varier entre 1,0 et 1,5.
Drzal et al.(37) ont représenté empiriquement la distribution des longueurs de
fragments à saturation par une loi de Weibull à deux paramètres  et  différente de
celle déduite de la distribution des contrainte à rupture en traction des fibres. Ceci
permet d’exprimer la longueur de fragment la plus probable lc* :





où  est la fonction gamma et d le diamètre de la fibre.
Toutes ces méthodes de traitement reposent sur des approximations, et les
tentatives pour définir, fonder théoriquement et calculer une valeur interfaciale
caractéristique des systèmes fibre/matrice sont encore débattues. Si le test de
fragmentation est indiscutablement à ce jour l’essai le plus représentatif du
comportement réel interfacial de systèmes mono-filamentaires, les valeurs de IFSS
qui en sont déduites doivent être considérées avec précaution, et seront dans cette
étude utilisées uniquement à des fins de comparaison entre systèmes proches.
IV.2.c. Traitement des données
Méthode de la médiane des longueurs de fragment à saturation
La méthode la plus immédiate consiste à comparer directement les longueurs de
fragments obtenus après saturation, et à considérer la médiane de la distribution des
fragments obtenus comme proche de la valeur critique lc recherchée pour appliquer
la formule de Kelly & Tyson. Malgré l’approximation effectuée, cette méthode à
l’avantage d’être rapide et convient pour comparer qualitativement les propriétés de
systèmes proches. Elle a été appliquée dans les communications présentées en fin
de chapitre(8). La valeur calculée surestime néanmoins la valeur de contrainte en
cisaillement interfacial.
Méthode de la longueur moyenne de fragment à saturation
La seconde méthode consiste en l’application stricte de la relation d’Ohsawa pour
calculer lc à partir de lm, puis en l’application de la formule de Kelly & Tyson. Cette
méthode fournit une valeur plus proche de la valeur modélisée, mais ne propose
aucune indication sur la dispersion des valeurs mesurées, et prend en compte les
extrêmes de la dispersion (longs fragments non contraints et fragments de taille
inférieure à la limite de résolution de la technique de mesure).
Nouvelle méthode de traitement
L’équilibre des forces appliquées sur une fibre de longueur l conduit à l’expression :







avec  la contrainte en cisaillement inerfacial, rf le rayon de la fibre et z la contrainte
appliquée sur la section S de la fibre. Dans le cas où la contrainte de cisaillement 
est constante sur la surface où elle s’applique et où z est indépendant de z, la
formule de Kelly-Tyson est obtenue :
l
rf (2)
La valeur de  dépend de la longueur de fragment l et peut être évaluée moyennant
l’approximation selon laquelle le champ des défauts est uniforme, c'est-à-dire que la
population de défauts contenus dans une fibre est indépendante du volume
considéré. Cette approximation n’est pas parfaitement représentative du processus
de fragmentation, où la population de défaut évolue progressivement au fur et à
mesure que les ruptures se produisent dans la fibre. Au cours du processus de
fragmentation, les fragments de longueur de plus en plus faible contiennent des
défauts de taille de plus en plus réduite.
L’expression de la contrainte à rupture moyenne d’un fragment de longueur l de fibre
testée en traction à une longueur de jauge lref peut être exprimée à partir des







où m est le module de Weibull, ref la contrainte à rupture moyenne à la longueur lref.
















Cette distribution des valeurs de (n) peut être traitée statistiquement en faisant
intervenir un estimateur Pn= (n-0,5)/N et caractérisée par son module  rendant
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La validité du paramètre  traité selon cette méthode pour caractériser les systèmes
fragmentés peut être vérifiée par le calcul suivant : soient deux fragments de
longueurs l1 et l2 telles que l1 > l2 ou 1/l1<1/l2. Les contraintes à ruptures de ces
fragments vérifient 1 < 2. On en déduit 1/l1 < 2/l2 et 1 < 2. Plus les fragments
résiduels à saturation sont de dimensions faibles, plus la valeur de  calculée est
élevée et rend compte d’un transfert de charge efficace.
Cette méthode considère chaque longueur de fragment créée par la fragmentation
comme représentative d’une contrainte en cisaillement interfacial possible pour le
système fibre/matrice considéré. Chaque longueur de fragment permet de calculer
une valeur lc corespondante par la relation d’Ohsawa. La distribution des contraintes
en cisaillement correpondant à une fibre est traitée statistiquement et la validité de
représenter cette distribution des contraintes par une loi de type « Weibull » est
vérifiée. Cette représentation permet d’évaluer la valeur moyenne, ainsi que le
facteur représentatif de la dispersion des résultats (“module“), et de comparer les
différents systèmes. Cette méthode, tout en restant d’un traitement simple, réduit la
contribution des extrêmes de la distribution des longueurs de fragments, peu
représentatifs (longueurs en dessous de la limite de détection et longs fragments non
contraints à saturation). La valeur “moyenne“ (P=0,5n) associée à la valeur de 
correspondante seront considérés comme représentatives de chaque système testé.
IV.2.d. Valeurs expérimentales utilisées
Les données nécessaires aux calculs sont rassemblées dans le Tableau 6. 






P33-AFS 7,0 3520 6,1
P33-AFS-Dp 7,0 3730 7,0
P33-AFS-THT 7,0 4200 5,0
P33-SFS 7,0 3570 6,1
HTA 6,8 3850 9,6
HTA-THT 6,8 4700 9,0
T300 7,0 2370 7,6
Tableau 6 : Rappel des caractéristiques des fibres nécessaires au calcul de la
contrainte en cisaillement interfaciale.
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La valeur de contrainte à rupture HTA-THT à la longueur de jauge de 10mm a été
évaluée par la relation (3) à partir de la valeur de contrainte à rupture à l0=50mm.
Deux sources d’imprécision subsistent : le diamètre de la fibre n’est pas constant
(une section équivalente est considérée) ; la modification éventuelle des propriétés
de la fibre par l’enrobage (disparition de défauts de surface par exemple) est
considérée comme négligeable.
IV.2.e. Mise au point expérimentale
Elaboration des éprouvettes de fragmentation bi-matrice.
Un certain nombre de paramètres sont à prendre en compte pour l’élaboration
d’éprouvettes bi-matrice destinées au test de fragmentation.
L’état de contrainte initial du mono-filament doit être identique pour les
différents mono-filaments testés: pour ce faire, des cadres souples sont
utilisés pour manipuler la fibre avant enrobage et fixer les fibres à un taux de
contrainte initial nul.
L’endommagement des fibres au cours de la préparation est évité en
préservant le mono-filament de toute manipulation dans la zone destinée à
être sollicitée.
La qualité d’enrobage par la résine phénolique a été caractérisée. Les
techniques appliquées produisent un enrobage continu du mono-filament par
une gaine de 1,5 à 2,0 microns de résine phénolique après polymérisation.
Les modélisations indiquent que la présence locale de gouttes de plus gros
diamètre autour de la fibre ne modifie pas le transfert de charge au niveau de
l’interface fibre/matrice phénolique.
La disposition géométrique des fibres au centre des moules silicones destinés
à la production de l’éprouvette finale en époxy se fait par l’intermédiaire d’un
système de graduations et de repères qui garantissent un centrage du mono-
filament dans l’éprouvette, et une désorientation angulaire très inférieure à 10°
par rapport à la direction de traction (<2°).
Méthode de test.
Les éprouvettes élaborées sont disposées entre les mors hydrauliques d’une
machine de traction INSTRON 4505. La matrice phénolique étant opaque, la
Chapitre 1 : Etude de la liaison fibre/matrice
70
détection des ruptures s’opère par la technique dite d’ “émission acoustique“. Deux
capteurs sont placés directement à la surface de l’éprouvette de part et d’autre de la
zone testée. Chaque rupture de fibre a pour conséquence l’émission d’une onde
acoustique qui se propage en particulier le long de l’éprouvette vers chaque
extrémité. Ces ondes sont détectées par les capteurs, et la similitude des paramètres
caractéristiques des formes d’ondes (à l’atténuation près) permet de les corréler. La
différence entre les dates d’arrivée de cette onde au niveau des deux capteurs
permet de localiser la rupture. Avant de solliciter l’éprouvette en traction, une
cartographie de l’éprouvette est effectuée en appliquant le test de Hsu-Nielsen
(rupture de mines graphite) sur des repères de l’éprouvette. Ceci permet de
s’affranchir de la position initiale des capteurs et de la vitesse de propagation de
l’onde dans le système.
Lors de la traction à déformation imposée en fonction du temps, une chaîne
d‘acquisition enregistre les données détectées par les capteurs et la contrainte
appliquée sur l’éprouvette. Un logiciel dédié effectue les corrélations entre les
données reçues par les deux capteurs en tenant compte de la déformation de
l’éprouvette. Après rupture totale de l’éprouvette, l’expérimentateur s’assure que
l’état de saturation a bien été atteint en confrontant les courbes de contrainte et
d’activité acoustique en fonction du temps (zone d’inactivité acoustique avant rupture
finale de l’éprouvette). La démarche expérimentale est détaillée à l’annexe 1E.
De 5 à 10 éprouvettes sont testées par système étudié.
Validation des outils de détection.
Cette technique de localisation est limitée par rapport aux techniques d’observation
microscopique par la précision de la base de temps de l’interface numérique.
Adaptée aux applications industrielles, cette précision est à la limite des exigences
de notre installation et ne permet pas de localiser deux ruptures distantes de moins
de 0,2 mm. Pour valider cette technique de détection, une éprouvette bi-matrice est
soumise au test de fragmentation et le test est arrêté avant rupture de l’éprouvette.
Cette éprouvette est ensuite usinée et polie précautionneusement de façon à ce que
le plan de polissage affleure la surface de la fibre. La section obtenue est observé en
microscopie optique en transmission et les ruptures de fibres repérées. La
comparaison des deux techniques de localisation révèle un bon accord général entre
les localisations des ruptures (Annexe 1E).
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IV.2.f. Etudes préliminaires
Les résultats obtenus par la technique de fragmentation sont comparés aux valeurs
disponibles dans la littérature sur des systèmes fibre de carbone/époxy. L’influence
du taux de solvant dans la matrice à l’élaboration, qui varie suivant les sources de
résine utilisées pour l’élaboration des éprouvettes, est également étudiée.
Contrainte en cisaillement interfacial fibre de carbone/matrice époxy (systèmes
mono-matrice).
La matrice époxy utilisée ici est une matrice d’enrobage classique. Les résultats du
test de fragmentation appliqué aux éprouvettes fibre/époxy sont rapportés au
Tableau 7. Le traitement de surface des fibres opéré par le fabricant se traduit par un
accroissement de i. Les valeurs de i calculées sont du même ordre que celles
rapportées dans la littérature(38) pour des systèmes associant fibres de carbone et
résine époxy : HTA5131/époxy ( i = 41,1 MPa) et HTA5411/époxy ( i=28,4 MPa)(39).
Fibre lc (Ohsawa) (mm) i (MPa)
P33-SFS 1,69-1,48 11,0-12,3
P33-AFS 1,02 16,5
Tableau 7 : contrainte en cisaillement interfacial fibre de carbone/résine époxy
Influence de la dilution de la résine phénolique (systèmes bi-matrice)
L’influence de la quantité de solvant dans la résine à l’élaboration est étudiée sur la
fibre de référence T300 (Tableau 8). La présence de solvant dans la résine à
l’élaboration n’a pas d’influence détectable sur la contrainte en cisaillement interfacial
i vis-à-vis de la résine phénolique pour cette fibre ex-PAN.
Fibre Matrice
intermédiaire
lc (Ohsawa) (mm) i (MPa)
T300 Rés. phénolique 0,58 15,3
T300 Rés. phénolique +
50% mass éthanol
0,52 16,7
Tableau 8 : Influence de la dilution de la résine phénolique.
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Cette technique d’évaluation micro-mécanique de la contrainte en cisaillement
interfacial adaptée aux systèmes fibre de carbone/matrice rigide peut être appliquée
aux systèmes fibre/matrice étudiés à différents stades de pyrolyse.
V. Résultats et discussion





lnln  sont présentées à l’annexe
1F. Les coefficients de régression calculés permettent de comparer les distributions
(R2>0,95 si les fragments non représentatifs ne sont pas traités).
V.1. Contrainte de cisaillement interfaciale i fibre de
carbone/matrice phénolique.
V.1.a. Influence du traitement de surface des fibres P33
Les résultats du test de fragmentation bi-matrice appliqué aux éprouvettes






P33-AFS 0,88 – 0,69 18,8 - 23,0 3,30 0,20
P33-AFS-Dp 1,54 – 0,69 11,7 – 22,9 1,09 0,14
P33-SFS 1,45 - 1,86 10,5 – 14,0 1,63 0,23
HTA 1,17 – 1,01 17,8 – 20,3 1,45 0,21
HTA + ensimage 0,77 25,9
Tableau 9 : Influence de l’ensimage.
Le traitement du fabricant destiné à améliorer l’adhésion de la fibre P33-AFS vis-à-
vis d’une résine époxy lui confère également une liaison supérieure à celle de la fibre
P33-SFS envers la matrice phénolique étudiée(8). Cette étude est détaillée dans la
communication [2] présentée en fin de ce chapitre. La rugosité supérieure de la fibre
P33-AFS est responsable de la valeur plus importante de i vis-à-vis de la matrice
phénolique.
Les valeurs de i mesurées pour la fibre P33-AFS-Dp sont dispersées et inférieures à
la valeur mesurée pour la fibre P33-AFS. Comme le précise la communication [1]
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présentée en fin de ce chapitre7, le traitement de désensimage partiel égalise la
rugosité et produit des états de surface pour la fibre qui sont intermédiaires entre
celui de la fibre P33-AFS et celui de la fibre désensimée P33-AFS-D. Les diminutions
de rugosité variables entraînent des diminutions de i différentes.
Les conséquences d’un ensimage appliqué à la fibre HTA sont mesurables et
indiquent une augmentation de la liaison interfaciale.
V.1.b. Influence du traitement thermique
La liaison fibre HTA/matrice phénolique diminue après le traitement thermique à






P33-AFS 0,88 – 0,69 18,8 - 23,0 3,30 0,19
P33-AFS-THT 0,88 – 0,68 20,5 – 25,2 2,14 0,08
HTA 1,17 – 1,01 17,8 – 20,3 1,45 0,21
HTA-THT 2,61 – 2,33 10,6 – 11,7 1,28 0,04
Tableau 10 : Influence du traitement thermique sur la CCIF de systèmes fibre de
carbone ex-PAN/résine phénolique.
Ceci est lié indistinctement à l’élimination de l’oxygène en surface et à la diminution
de la rugosité. Malgré un taux d’oxygène de surface et une rugosité moyenne plus
faible de la fibre P33-AFS-THT, la liaison avec la résine phénolique reste proche de
celle de la fibre P33-AFS.
Si les conséquences limitées de la diminution du taux d’oxygène sont en accord avec
les résultats du paragraphe précédent, la réduction de la rugosité mesurée ne
modifie en revanche pas les valeurs de i mesurées. Soit cette diminution de Ra n’est
pas suffisante pour affecter les interactions fibre/matrice, soit elle est contrebalancée
par la variation d’autres facteurs. Il est envisageable par exemple que les résidus
d’ensimage carbonisés (Figure 11) constituent des points d’accrochage qui limitent
les conséquences de la diminution de rugosité.
Les différentes interfaces sont schématisées à la Figure 20. La plupart des valeurs
de i mesurées sur ces systèmes fibre de carbone/résine phénolique sont liées à la
valeur de la rugosité de la fibre, prépondérant sur le taux d’oxygène ou la répartition
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des fonctions en surface. Le second paramètre à prendre en compte pour compléter
l’interprétation de ces résultats serait la modification de structure du carbone en
surface de la fibre. La nature des aspérités responsables des interactions
fibre/matrice pourrait entrer en jeu, modifiant les coefficients de frottement ou les
















Figure 20: Interfaces fibres P33/Résine phénolique.
V.2. Contrainte en cisaillement interfacial fibre de carbone/matrice
pyrolysée.
Les fibres P33-AFS et P33-SFS, dont la différence de liaison vis-à-vis de la résine
phénolique est attribuée à la différence de rugosité, voient leur liaison interfaciale
augmenter après pyrolyse de la résine à 1000°C (Tableau 11). Le taux d’oxygène
élevé de ces deux fibres en surface pourrait être responsable de l’établissement
ultérieur de liaisons plus fortes lors de l’organisation du carbone au cours de la
pyrolyse.
La fibre P33-AFS-THT possède un faible taux d’oxygène en surface et la liaison
établie avec le carbone produit par la pyrolyse de la résine est faible.
L’évolution de la liaison entre la fibre P33-AFS-Dp et la matrice au cours de la
pyrolyse constitue un état intermédiaire entre les deux comportements décrits
précédemment.
P33-AFS-THT
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i (MPa) Lc (Ohsawa)
(mm)
i (MPa)





















15,3 xT300 1,61 0,32 0,58
14 (1,8) x
Tableau 11 : Evolution des CCIF de systèmes fibre de carbone ex-PAN/résine
phénolique lors de la pyrolyse de la matrice. Pour chaque système, deux types de
valeurs de i sont reportées : i) case supérieure : valeurs obtenues avec la méthode de la
longueur moyenne de fragments à saturation ii) case inférieure : valeurs de i et
coefficients de dispersion obtenus par la nouvelle méthode exposée en IV.2.c
La liaison de la fibre HTA-THT avec le carbone ex-résine est du même ordre que
celle développée par la fibre P33-AFS, et est plus élevée que la liaison initiale
C/résine. Pour cette fibre, la liaison ne peut être reliée au taux d’oxygène initial en
surface.
La corrélation directe de la liaison finale fibre/carbone avec l’état de surface initial de
la fibre ne peut être mise clairement en évidence. Les paramètres pris en compte
(rugosité, chimie de surface) ne suffisent pas à interpréter tous les comportements et
évolutions de ces composites. D’autres paramètres intervenant lors de la pyrolyse de
ces matériaux, tels que les coefficients de dilatation thermique des composants,
doivent être considérés.
Si l’état du mono-filament enrobé de résine phénolique pyrolysée est considéré
comme exempt de contrainte (celles-ci sont supposée être relaxées lors de la rupture
des liaisons de la résine et lorsque la structure carbonée de la matrice s’établit), les
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variations volumiques des constituants peuvent être estimées après refroidissement
du système à la température de test (ambiante).
Le film de carbone ex-résine étant mince autour de la fibre (~1μm), l’évolution d’un
film circulaire de rayon égal au rayon de la fibre rf sera considéré pour modéliser les
conséquences du refroidissement d’un micro-composite. Les variations
longitudinales, plus faibles, seront négligées par rapport aux variations radiales. Le
Tableau 12 présente les rayons de chaque type de fibre en fonction du rayon rf de la
fibre correspondate à 1000°C. La distance théorique du film de matrice à l’axe du
système est également calculée en considérant la variation l/l (1000°C  25°C)=-0,0050 du
périmètre du film.
Fibre1 r/r(1000°C  25°C) Rayon à Tamb
HTA-THT -0,0048 0,9952 rf
P33-AFS -0,0050 0,9950 rf
P33-AFS-THT -0,0065 0,9935 rf
l/l (1000°C  25°C)
Matrice pyrolysée -0,0050 0,9950 rf
Tableau 12 : variations volumique des constituants lors du refroidissement
entre 1000 et 25°C.
Figure 21 : Conséquences des variations volumiques lors du refroidissement des
mono-filaments enrobés de résine pyrolysée à 1000°C (sections).
Ces résultats permettent de compléter l’interprétation des i obtenus en
fragmentation. En se basant sur cette modélisation, il apparaît que la fibre HTA serait
Fibre
Carbone
rf > rm  (P33-AFS-THT)
rf ~ rm (P33-AFS)
rf < rm (HTA)
1000°C Tamb
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en faible compression radiale ou au contact du carbone ex-résine: ceci pourrait
expliquer la valeur de i élevée pour ce système malgré une rugosité moyenne. Le
système P33-AFS/C ex-résine développe également peu de contraintes d’origine
thermo-mécanique et permet à sa rugosité de surface élevée d’interagir avec la
matrice. Par contre la fibre P33-AFS-THT subit une décohésion du carbone matriciel
de largeur moyenne 3 nm. Celle-ci peut suffire à limiter les interactions de la rugosité
(Ra~2,14 nm) et conduire à une valeur de i plus faible. La rugosité s’avère donc
encore le paramètre déterminant des interactions fibre de carbone/matrice pyrolysée
au sein de ces systèmes, à condition de prendre en compte les propriétés thermo-
mécaniques des constituants.
Conclusion
L’analyse de la rugosité et de la chimie de surface des fibres de carbone entrant
dans le cadre de cette étude a démontré les conséquences des traitements
chimiques ou thermiques de surface. La pyrolyse de l’ensimage peut en particulier
influencer la rugosité d’une fibre traitée thermiquement.
Les techniques de mesure et de traitement des données développées dans cette
étude ont permis de mesurer et comparer les contraintes en cisaillement interfacial
au sein de systèmes fibre de carbone ex-PAN/matrice phénolique, ainsi que dans les
systèmes carbone/carbone correspondants obtenus après pyrolyse à 1000°C de la
résine.
En ce qui concerne la fibre P33 sous ses différentes formes, il apparaît clairement
que le paramètre déterminant dans l’établissement de la liaison interfaciale vis-à-vis
de la résine phénolique est la rugosité. Les modifications de chimie de surface par
traitements chimique ou thermique n’ont pas d’influence sensible sur cette liaison
initiale. A rugosité égale, il semble que le taux d’oxygène en surface soit un
paramètre de second ordre dans l’établissement de la liaison fibre/résine, comme il a
été constaté en comparant les fibres P33-SFS et T300. L’hypothèse selon laquelle
les interactions fibre de carbone/matrice phénolique sont majoritairement de type
« chimique »(40) n’est pas validée, la rugosité intervenant de façon prépondérante
pour les systèmes étudiés.
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Après pyrolyse de la résine, les liaisons mesurées au sein du composite
carbone/carbone ne peuvent être clairement corrélées à la rugosité ou au taux
d’oxygène en surface des fibres. La rugosité des fibres peut en revanche suffire à
expliquer les propriétés des interfaces dans ces systèmes, en prenant en compte les
dilatations thermiques différentielles transverses au sein des micro-composites. Ces
résultats obtenus sur les systèmes fibre/matrice étudiés à l’échelle du micro-
composite confirment en partie les propositions formulées à partir du comportement
mécanique de composites macroscopiques dans la littérature sur la liaison
interfaciale, qui supposait des interactions fibre/matrice de type « mécanique » après
pyrolyse de la résine(41).
Ces résultats doivent être considérés en relation avec les systèmes étudiés. Les
contributions respectives de la chimie et de la morphologie de surface des fibres
varient suivant le type de fibre et le domaine de variation de ces deux paramètres. La
proposition d’évaluation de la liaison fibre/résine phénolique à différents stades de la
pyrolyse formulée à partir des paramètres « rugosité » et « rapport O/C » n’est
adaptée que pour un type de fibre donné, et à plus forte raison un type de précurseur
défini. Modifier la fibre étudiée nécessite d’associer aux paramètres de surface
précédents d’autres paramètres tels que les propriétés thermo-mécaniques ou les
caractéristiques structurales de surface des fibres, afin de rendre compte des valeurs
de i mesurées.
Il apparaît donc que cette liaison fibre/matrice n’est pas le seul paramètre à prendre
en compte pour l’analyse du comportement de composites fibre de carbone/résine
phénolique au cours de leur pyrolyse. Le comportement mésoscopique des
constituants, et en particulier celui de la matrice de carbone, est également à prendre
en compte. Les résultats obtenus sur les systèmes microscopiques 1D étudiés ici ne
sont pas directement transposables à des systèmes macroscopiques, en raison des
phénomènes de retrait, d’endommagement ou de frottements lors de la sollicitation
des interfaces dans un composite 2D.
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2-Matériaux et techniques expérimentales
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3-Ressources et techniques expérimentales
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Fibre Ra (100 x 100 nm) RaL
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Carbonisation de composites 2D fibre de
carbone ex-cellulose/résine phénolique.

Chapitre 2 : Carbonisation de composites 2D
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Les matériaux composites à matrice phénolique renforcés par des fibres de
carbone sont utilisés en tant que composites ablatifs pour l’élaboration, entre autres,
des divergents de tuyère de la fusée Ariane V(1). Les contraintes internes générées et
les nombreuses interactions entre les phénomènes physico-chimiques intervenant
lors de la pyrolyse in situ de ces matériaux rendent nécessaire une compréhension
plus fine de ces phénomènes, à des fins de modélisation et de dimensionnement
industriel. Le comportement à basse température (T<1000°C) lors de la modification
de la nature de la matrice de ces composites est en particulier mal connu.
L’objet de ce chapitre est de caractériser et quantifier l’émergence et l’évolution en
température de la porosité au sein de composites 2D jusqu’à la température de
carbonisation (1000°C), à une vitesse de traitement thermique adaptée à l’étude. Les
influences sur la répartition de la porosité des propriétés de surface de la fibre et de
la liaison interfaciale fibre/matrice, explorées dans le premier chapitre, seront
interprétées au sein d’un composite 2D renforcé par des fibres ex-cellulose. Les
conséquences de l’introduction de charges dans la matrice seront discutées. Enfin, le
modèle d’évolution de la porosité dans ces composites au cours de leur pyrolyse
sera corrélé aux propriétés mécaniques en cisaillement inter-laminaire des
matériaux.
I. Matériaux étudiés.
Les techniques expérimentales sont détaillées à l’annexe 2A.
I.1. Caractéristiques des constituants.
I.1.a. Renfort fibreux.
Les propriétés des deux types de tissus utilisés sont présentées au Tableau 1.
Les deux fibres étudiées présentent des caractéristiques mécaniques identiques et
faibles liées au type de précurseur (cellulose) comparé à celles des fibres de
carbone ex-PAN. La technique de microscopie à force atomique ne permet pas de
différencier les rugosités de surface.
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Fibre C1 Fibre C1t
Section de fibre (μm2) 50±5 50±5
Densité apparente He (g.cm
-3) 1,88±0.01 1,61±0.01
Surface spécifique (m2/g) 343±5 (CO2) 1,73±0.1 (N2)
Module en traction (GPa)* 40 40
Contrainte à rupture (MPa)* 600-700 600-700
pH de surface 9 7
Composition atomique de
surface (%)
C(82,3%) O (14,4%) N(0,0%) C(87,3%) O (10,7%) N(0,0%)
Rapport O/C en surface 0,17 0,12





Densité apparente à l’He (g/cm
3) 1,73±0,01











C1/Pc X X 0,53±0,01
C1t/Pc X X 0,59±0,01

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(1)Calculé à partir du nombre de strates, de la masse surfacique moyenne du tissu et de la masse
totale du composite à l’élaboration.
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Cependant, les différences de densités et de surfaces spécifiques entre ces deux
fibres indiquent des morphologies de surface très différentes : la fibre C1 possède
une porosité accessible au CO2 de très faible dimension (inférieure à la résolution de
l’AFM, de l’ordre de quelques nm) mais très étendue (surface spécifique élevée). La
fibre C1t ne possède plus cette porosité ouverte (surface spécifique faible) mais sa
densité plus faible laisse supposer que ce réseau poreux existe toujours au sein de
la fibre. Un calcul à partir des densités à l’hélium pour ces deux fibres permet
d’estimer le volume occupé par la porosité ouverte (fibre FC1) ou fermée (fibre FC1t)
à 14% du volume géométrique des fibres.
Le traitement subi par la fibre C1 (C1t) a fortement limité l’accès à la porosité interne
de la fibre C1. La fibre C1 est d’autre part susceptible de développer une liaison plus
forte vis-à-vis d’une résine organique en raison de sa surface spécifique et de son
taux d’oxygène en surface plus élevés.
I.1.b. Charge de noir de carbone
Les caractéristiques de la charge de noir de carbone sélectionnée sont présentées
au Tableau 2.
I.1.c. Résine phénolique
La résine utilisée est la même que celle dont les caractéristiques sont décrites au
chapitre 1.
I.2. Matériaux composites bruts d’élaboration.
I.2.a. Elaboration
Les composites élaborés associent la matrice phénolique étudiée, des tissus de
carbone ex-cellulose C1 (traités ou non) dont l’architecture est un satin 8-2D à
décochements de 5, et une charge de noir de carbone. Après trempage dans un bain
contenant résine liquide, solvant (éthanol) et charge dans des proportions définies, le
tissu est calandré. L’imprégné est alors pré-poussé. Plusieurs plis sont ensuite
empilés et pressés. La matrice du composite obtenu est finalement polymérisée
suivant un cycle thermique s’achevant à 170°C. Les données déduites de
l’élaboration sont reportées au Tableau 3.
Les trois matériaux observés en microscopie optique (Tableaux 7 à 9) montrent une
pénétration homogène de la résine au cœur des fils et une porosité résiduelle faible.









TMR initial(3) TVR initial(5)
(d=1.26)
C1/P 1,447±0,003 79,8±1,00 0,40±0,02 0,45±0,04
C1/Pc 1,472±0,005 81,6±1,00 0,37±0,02 0,43±0,03
























C1/P 0,51±0,03 0 0,03±0,01 0,46±0,04
C1/Pc 0,46±0,03 0,10 ≤ 0,01 0,43±0,03
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Des zones d’accumulation de résine sont crées à proximité des décochements du
renfort.
En ce qui concerne les matériaux chargés, les charges dispersées dans le bain
d’imprégnation des tissus sont localisées de façon inhomogène au sein du
composite. Les fils du tissu sont trop compacts pour permettre une migration des
charges vers le cœur des fils, qui se comportent à l’élaboration comme des filtres lors
de l’imprégnation par la résine chargée. Il en résulte une ségrégation des charges et
l’existence d’un gradient de concentration de charge entre la périphérie des fils (forte
concentration de charges) et le cœur des fils (pas de charges). Les microscopies
présentées à l’annexe 2D montrent la zone de pénétration des charges au sein du fil,
limitée à une distance de 30 à 40 μm à partir de la périphérie du fil. Ce phénomène
est un facteur d’inhomogénéité du composite : aux différentes phases en présence
s’ajoute une différence de propriétés locales de la matrice suivant qu’on se trouve en
présence d’une matrice plus ou moins chargée.
I.2.b. Composition déterminée par analyse thermo-gravimétrique
La perte de masse de la résine dans les composites (annexe 2C) se produit aux
mêmes températures que lorsque la résine est pyrolysée(2). Les différences dans les
pertes de masse des composites sont imputables aux compositions différentes des
trois types de matériaux (taux de matrice variable) mais également au séchage des
composites : la première perte de masse (évacuation des solvants résiduels, de l’eau
produite lors de la condensation de la résine phénolique, et de l’eau adsorbée sur les
constituants) varie d’un composite à l’autre, mais également sur deux échantillons
conservés dans des conditions différentes. La fibre FC1 adsorbe une quantité d’eau
plus importante que la fibre FC1t en raison de sa plus grande surface spécifique(3).
Le taux massique de résine initial dans le composite (Tableau 4) a été calculé en
faisant l’hypothèse que la dégradation de la résine (en ne prenant pas en compte la
première perte de masse) produit le même rendement massique quel que soit son













avec RMcomposite et RMrésine les rendements massiques respectifs du composite et de
la matrice isolée à la température T (0.50±0.02 à T=1000°C, 100°C/min). Le taux
volumique de résine est obtenu par la relation:











La composition volumique des matériaux est détaillée au Tableau 5.
Les valeurs de fractions volumiques de charges, déterminées par différence, sont
très proches des valeurs attendues (0,08) d’après les quantités de charge dispersées
dans le bain d’imprégnation. La valeur légèrement supérieure de la fraction
volumique de charges pour le composite C1/Pc s’explique par l’élimination lors du
pressage d’une quantité plus importante de résine que de charges. Les fractions
volumiques des différentes phases sont également proches des estimations
effectuées par analyse d’image sur des sections polies de matériaux.
I.2.c. Traitements thermiques appliqués
Les échantillons sous la forme de parallélépipèdes 40 x 14 x 17 mm sont traités
thermiquement dans un four à induction sous gaz neutre avec une vitesse de montée
en température de 100°C/min jusqu’à 600°C (pic principal de dégradation de la
matrice), 800°C (température intermédiaire) et 1000°C (température de
carbonisation). Un palier de 6 minutes à la température maximale garantit
l’homogénéité de la température dans l’échantillon. La régulation est semi-
automatique (manuelle pour T<250°C, automatique pour T>250°C) et donne lieu à
des traitements semblables à ceux décrits à l’annexe 2B.
II. Evolution de la porosité lors de la pyrolyse de
composites 2D renforcés par des fibres ex-cellulose.
II.1. Classification de la porosité
Les observations permettent de définir plusieurs classes de porosité et fissures
observables sur les composites stratifiés 2D carbone/phénolique étudiés.
Fissures intra-matricielles : apparaissant pour ces matériaux 2D
perpendiculairement au plan des plis, et limitée par l’architecture fibreuse. Ce type de
fissures apparaît au niveau des zones à fort taux de matrice (décochements du tissu)
à une température inférieure à 600°C, et la largeur des fissures augmente jusqu’à
800°C avec le retrait de la matrice (10-50 m).
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Matériau THT 600°C (%) THT 800°C (%) THT 1000°C (%)
Z 2,51±0,24 1,38±0,22 1,95±0,38









Z 2,44±0,56 2,07±0,68 1,93±0,89







Z 2,46±0,16 2,30±0,33 2,22±1,01
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Fissures inter-fil: localisées à la circonférence des fils, indifféremment orientées
parallèlement ou perpendiculairement au plan du renfort carbone(e= 10-100 m). La
fissuration perpendiculairement au plan du renfort est limitée par les plis. Ce type de
fissuration peut conduire à un délaminage par propagation au niveau des
interstrates, où l’orientation de ce type de fissure est majoritairement le long des plis.
A partir de l’observation des sections du matériau, il est possible de proposer la
modélisation simple suivante pour représenter le matériau. Si l’architecture du
matériau 2D est représentée par la juxtaposition de cellules (Figure 1), la
perturbation peut être assimilée à la modification de deux cellules. Une cellule
laissée libre par le décochement et remplie de matrice, ainsi qu’une cellule ou les
deux fils transverses sont compactés (Figure 3). L’observation en microscopie
confirme cet « écrasement » des deux fils impliqués dans le décochement.
Le réseau potentiel de fissures inter-fil est très étendu et interconnecté, comme
schématisé à la Figure 2. Ce réseau est encore rendu plus complexe par la présence
des décochements.
Fissures interstrates ou délaminage: fissures de grande taille (>50 m)
apparaissant entre deux plis dans le plan du renfort.
Fissures intra-fil : cette fissuration est située préférentiellement au sein des fils
parallèlement aux plans de l’architecture fibreuse (porosité intra-fil dénominée
primaire en raison de son émergence à plus basse température dans le matériau
composite de référence). (e=10-50 m). Une fissuration intra-fil secondaire (orientée
indifféremment par rapport au plan du renfort) peut apparaître à plus haute
température. Les fils subissant des torsions axisymétriques, il est très difficile de
caractériser le réseau tridimensionnel formé par ce type de porosité. Les différents
faciès des fils observés en section laissent cependant supposer que cette fissuration
n’est pas continue le long d’un fil, et qu’elle n’est que localement interconnectée dans
les matériaux où elle apparaît (Figure 4).
Décohésions : décohésions fibre/matrice aux interfaces, de largeur jusqu’à 5 m
localisées le long d’une fibre. En s’étendant, ce réseau de fissures peut coalescer en
fissuration intra-fil (5-10 m).
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II.2. Evolution de la porosité dans le composite C1/P
Le comportement volumique du matériau traité thermiquement à 100°C/min se
traduit par un gonflement jusqu’à 600°C (Tableau 6) consécutif à l’apparition de
fissures intra-fils. Ces fissures sont crées lors de la modification chimique de la
matrice et du rejet des produits de pyrolyse (courbes ATG à l’annexe 2C). Les zones
à fort taux de matrice subissent un retrait, mais la cohésion de l’architecture fibreuse
entraîne la création de contraintes conduisant à des fissures matricielles(4) (20 m).
Les zones inter-plis (liées uniquement après la pré-polymérisation de la résine) se
fissurent également (>40m) sous la contrainte du retrait de la matrice. Enfin, des
décohésions fibre/matrice (1 à 2 m) se produisent intra-fil. Ces tailles de fissure sont
confirmées en microscopie (Annexe 2D) et en porosimétrie à intrusion de mercure.
Les volumes respectifs de chaque type de porosité sont représentés à la Figure 6.
La porosité de très petite taille (<10 nm) s’ouvre lors de la pyrolyse de la résine : il
faut intégrer dans cette porosité la microporosité de la fibre (14% de la fraction
volumique des fibres soit 7,2 % du volume géométrique total) rendue accessible par
l’ouverture de « chemins » dans la matrice, et la microporosité crée au sein de la
matrice (~5% par différence).
Entre 600°C et 800°C, le retrait volumique subit par le matériau conduit à refermer la
porosité de faible dimension (0,01-5 m) qui vient alimenter la population inférieure,
qui augmente également du fait de l’achèvement de la carbonisation de la matrice.
L’avancement de la carbonisation entraîne l’augmentation de la taille des fissures
inter-fil. Les fissures de tailles supérieures ou égales à 10 μm (fissures intra-fil, intra-
matricielle et inter-plis) s’élargissent en raison du retrait local et de la fragilisation de
la matrice. Ceci se traduit sur la courbe de porosimétrie par un décalage de ces pics
vers des largeurs de pore supérieures, qui conduit les fissures de plus grande taille à
sortir de la zone de détection (Figure 7).
L’extension de ce réseau de fissures conduit à relaxer une partie des contraintes
subies par les fils, ce qui se traduit par une refermeture partielle de la porosité intra-fil
(symbolisé par les flèches sur la Figure 8). Jusqu’à 1000°C, les variations de
propriétés de la matrice sont suffisantes pour accroître le réseau de fissures intra-fil
(<10μm). La microporosité diminue quant à elle du fait de la relaxation des
contraintes mais également probablement consécutivement au début d’apparition de
la structure carbonée de la matrice.
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II.3. Evolution de la porosité dans le composite C1/Pc
L’introduction de charges de noir de carbone dans la matrice, outre la modification
des propriétés de la matrice, est supposé réduire et/ou homogénéiser le taux de
contrainte généré au sein du composite(5,6,7) : soit en favorisant les décohésions
charge/matrice, soit en concentrant une partie du retrait matriciel sur les charges.
La répartition inhomogène des charges dans le composite C1/Pc conduit à un
scénario différent de celui attendu (Figure 13).
Les zones de matrice chargées autour des fils où se concentrent les charges
s’avèrent moins résistantes (moins de liant autour des renforts fibreux et dispersés)
et se fissurent quasi-systématiquement dès les premières étapes de la pyrolyse du
matériau. La fissuration intra-fil résultant du départ des volatils est de ce fait réduite
en taille par rapport au composite de référence. A 600°C, un réseau de fissures
important (50 m) est observable. Cette fissuration s’opère d’une part dans les zones
à fort taux de matrice (décochements du tissu) : la présence de charge ne suffit pas
à empêcher l’apparition de ce type de fissures intra-matricielles. Le reste des fissures
est localisé à la circonférence des fils, au niveau des zones d’accumulation des
charges. Ces macro-fissures se propagent localement dans les fils, mais les
conséquences générales sont une décohésion quasi systématique des torons les
uns par rapport aux autres. A la différence du composite non-chargé, ce second
matériau possède une localisation préférentielle des fissures dès 600°C. Le fort taux
de charge à la circonférence des fils réduit la ténacité de ces zones par rapport aux
zones intra-fil.
La microporosité détectable à 600°C est plus importante que pour le matériau
précédent. Si le volume attribuable à la porosité des fibres (6,4% du volume du
composite) est retranché, il apparaît que la contribution de la porosité des charges
(dispersées de façon inhomogène) peut expliquer la différence de microporosité
dans la matrice (12,6%).
A 800°C, les fissures existantes progressent intra-fils, et des fissures de taille
caractéristique (1 m) apparaissent comme conséquence de décohésions fibre-
matrice.
Les fissures inter-fil relaxent une partie des contraintes générées par le retrait et
permettent une réorganisation des constituants. La microporosité (<10nm) évolue
peu, ce qui semble indiquer que la présence des charges facilite dès 600°C
l’ouverture de la microporosité dans la résine (et donc la pyrolyse).
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Entre 800 et 1000°C, les fissures inter-plis de grande taille (>100μm) s’agrandissent
au détriment des fissures intermédiaires intra-fil (<50μm).
II.4. Evolution de la porosité dans le composite C1t/Pc
La modification du renfort fibreux était supposée permettre de moduler la liaison
fibre/matrice au sein du composite final(8). Cette étude a montré que cette
modification avait des conséquences sur l’apparition du réseau de fissures.
Le tissu C1t contenant moins d’eau que le tissu C1, l’évacuation des volatils a des
conséquences beaucoup moins dramatiques dans ce matériau que dans les deux
précédents. Les interfaces cédant facilement sous la contrainte générée par le retrait
matriciel contraint ont pour conséquence une décohésion fibre/matrice et facilitent
cette évacuation associée au début de pyrolyse de la résine.
La répartition du volume poreux du composite C1t/Pc est mesurable et reproductible
dès la température de traitement de 500°C (Figure 15). Il s’agit majoritairement de
décohésions fibre/matrice (<5μm). Ce type de porosité s’étend sans s’élargir au-delà
de 600°C, et entraîne une croissance régulière de la porosité ouverte (Figure 14). La
microporosité (<10nm) est plus faible dans ce matériau et est attribuable aux charges
et à la matrice en cours de pyrolyse. A 800°C, le volume de microporosité n’est plus
explicable seulement par ces deux contributions. Soit il y a refermeture incomplète
de fissures, soit les décohésions entraînent l’ouverture d’une partie de la porosité
fermée des fibres FC1t. L’avancement de pyrolyse jusqu’à 1000°C conduit à une
coalescence des décohésions dans les fils (Figure 16). Ce processus
d’endommagement est suffisant pour relaxer les contraintes au sein du composite, et
résulte en une morphologie homogène à l’échelle du composite. La pyrolyse de la
résine conduit également à la formation de quelques fissures intra-matricielles de
plus grande taille (20-40m).
Entre 600 et 800°C, le réseau préexistant s’élargit (décalage des pics sur la Figure
15) puis s’étend entre 800 et 1000°C (création d’un volume poreux important de
faible diamètre d’accès).
Le traitement des fibres entraîne lors de la pyrolyse la création d’une majorité de
pores de petite taille par rapport au matériau de référence, et une localisation
différente. Les fissures localisées à la circonférence des fils n’apparaissent pas
malgré une répartition des charges identique à celle du matériau C1/Pc. Les
interfaces charge/matrice restent intactes, et ce composite ne subit pas de retrait
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volumique comme les deux autres (Tableau 6): le réseau de fissures homogène
permet de relaxer les contraintes liées au retrait de la matrice.
Pour ce dernier matériau, la modification des propriétés de surface des fibres modifie
radicalement l’émergence et la répartition de la porosité au sein du composite lors de
son traitement thermique. La présence de charges de noir de carbone dispersées
dans la matrice est susceptible de modifier la porosité du matériau. Cette
modification de la composition de la matrice n’est pas un facteur prédominant vis-à-
vis des propriétés de surface du tissu carbone pour ce dernier matériau.
Ce modèle d’émergence de la porosité dans les trois matériaux étudiés est précisé
dans la communication [3] présentée en fin de ce chapitre. Il reste à évaluer les
conséquences de ces modifications sur le comportement mécanique des composites
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III. Evolution structurale des matériaux
III.1. Surface spécifique.
Les valeurs de surface spécifiques traduisent l’accessibilité du CO2 au réseau poreux
des composites (Tableau 10). Les surfaces spécifiques mesurées à différents stades
de la pyrolyse des matériaux C1/P et C1/Pc indiquent une diminution de la porosité
de très faible dimension entre 800°C et 1000°C, la porosité plus faible de C1t/Pc
restant stable. Cette porosité a deux sources possibles : (i) la porosité du résidu
carboné de la matrice commence à se réorganiser à partir de 800°C, et (ii) le réseau
poreux des fibres C1, rendu accessible lors de la pyrolyse de la matrice, se referme
du fait de la réorganisation structurale de la matrice autour de ces fibres.
III.2. Microscopie optique en lumière polarisée.
L’analyse en lumière polarisée (objectif sous eau x150) permet d’identifier les
charges et révèle l’apparition entre 600 et 800°C d’une orientation préférentielle
statistique du carbone matriciel sensible en bordure de fissure et aux interfaces
fibre/matrice sur les trois types de matériaux(9,10). Les clichés mettent en évidence
des plans d’orientation généraux tangents à la surface des fibres en radial et alignés
suivant la fibre en longitudinal. (Figure 18 à Figure 23).
Les zones de résine ayant subi un retrait peuvent laisser apparaître des porosités et
adoptent une morphologie imposée par les points d’ancrage fort vis-à-vis des fibres.
Ce retrait contraint impose des intensités et orientations de contraintes au sein de la
matrice en cours de pyrolyse(11,12,13). Les zones de matrice contraintes suivant des
directions préférentielles sont actives en lumière polarisée.
Cette analyse permet de mettre en évidence deux types de contraintes à l’état
pyrolysé :
• contraintes tangentes aux interfaces fibre/matrice résultant de leur sollicitation
en cisaillement.
• contraintes au sein de la matrice correspondant au retrait de la matrice entre
deux points d’accrochage (fibres), parallèles à la direction imposée par ces
deux points.














































Chapitre 2 : Carbonisation de composites 2D
120
Si la matrice laisse apparaître des zones d’anisotropie à proximité des interfaces
(rompues ou non), cette anisotropie se « dilue » au fur et à mesure que l’on s’éloigne
des interfaces. Le cœur des zones de matrice étendues ne laisse pas apparaître
d’orientation générale préférentielle.
L’analyse en microscopie optique en lumière polarisée révèle que les matériaux ont
subi des contraintes internes qui s’expriment aux interfaces fibre/matrice. La
fissuration et le délaminage rendent compte de cet état de contrainte à l’échelle du
matériau. Les différences de liaison fibre/matrice entre les système P/C1 et P/C1t
devraient induire des états de contrainte différents aux interfaces. Les techniques
appliquées ici ne permettent pas de quantifier précisément ces états de contrainte.
III.3. Analyse en microscopie électronique en transmission (TEM).
Les amincissements de sections de composites C1/Pc ne présentent pas de
décohésions fibre/matrice, alors que ces décohésions sont visibles sur les
préparations de C1t/Pc. Quelle que soit l’origine de ces fissures (artefact de
préparation ou conséquence de l’élaboration), ceci confirme la liaison fibre/matrice
plus faible de la fibre C1t par rapport à la fibre non traitée C1 (Figure 24).
L’observation de la surface des fibres révèle également des différences : la fibre C1
présente une surface isotrope qui ne se différencie pas de sa structure à cœur
(Figure 25). L’interface avec la résine liée apparaît car la résine ne renvoie en haute
résolution que le bruit de fond de l’appareillage (fonction de transfert d’une structure
« amorphe »). Sur la préparation du composite C1t/Pc (Figure 26), la déliaison a
laissé de la résine en surface de la fibre. Cette surface est caractérisée par la
présence de 6 à 10 couches de proto-plans de graphène, orientés globalement
tangentiellement à la fibre. Sous cette « écorce », la structure isotrope de la fibre C1
est observée.
Après traitement à 1000°C, la matrice carbonisée est constituée de proto-plans de
graphène. La décohésion de l’interface fibre/matrice dans le composite C1t/Pc se
produit sur le cliché de la Figure 27 au niveau des couches orientées de la surface.
Les analyses en diffraction électronique indiquent que la fibre est localement
isotrope, alors que la résine à proximité des interfaces est anisotrope. La sélection
des orientations des proto-plans sur une zone plus étendue confirme ces résultats
(Figure 28) : la zone matricielle en bordure d’interface apparaît plus claire sur le
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cliché où les plans parallèles à l’interface sont sélectionnés, et plus sombre lorsque
les plans perpendiculaires à l’interface sont sélectionnés, avec les mêmes conditions
d’exposition. Les phénomènes reportés dans la littérature pouvant conduire à une
graphitisation facilitée à haute température par l’orientation des zones interfaciales
sont observés sur ces matériaux. Les contraintes en cisaillement aux interfaces
fibre/matrice découlant des variations volumiques des constituants ont pour
conséquence un début d’orientation des proto-plans de graphène dès 600-800°C.
Ceci souligne l’importance de la liaison interfaciale(14) au cours de la carbonisation
des composites : cette évolution va conditionner la qualité du transfert de charge des
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L’influence de la liaison interfaciale sur les premiers stades d’apparition d’orientation
aux interfaces au sein des composites intégrant les tissus C1 (liaison plus forte) ou
C1t (liaison plus faible) n’a pu être quantifiée. Le nombre de décohésions
fibre/matrice étant beaucoup plus important dans le matériau intégrant le tissu C1t, il
est probable qu’on y retrouve moins de carbone orienté aux interfaces que dans les
composites intégrant le tissu C1. Ce dernier apparaît comme susceptible de résister
aux contraintes interfaciales, et donc de conduire à une contrainte plus systématique
du carbone matriciel aux interfaces.
IV. Propriétés mécaniques des matériaux
La contrainte de rupture en cisaillement inter-laminaire est la caractéristique
considérée comme représentative du comportement mécanique des composites en
terme de cohésion. Celle-ci est mesurée à température ambiante sur les matériaux
traités par le test de compression double-entaille(15,16). Les séries d’échantillons
testés sont de 4 à 6 éprouvettes pour chaque couple (matériau/température de
traitement). Les résultats sont rassemblés dans le Tableau 11 (graphiques à l’annexe
2E). La rupture des éprouvettes s’opère dans la majorité des cas de façon non-idéale
(présence de liaisons résiduelles inter-plis) mais reproductible.




C1/P 41.8 2.2 2.0 2.0
C1/Pc 36.1 3.1 1.9 2.3




A 1000°C, la cohésion du matériau intégrant le tissu C1t est meilleure que celle des
deux autres matériaux, et les propriétés de ces trois composites restent du même
ordre de grandeur que celles de matériaux C/Phénoliques rapportés dans la
littérature.
Les composites intégrant le tissu C1 possèdent de meilleures propriétés mécaniques
à l’état initial. Cette différence s’inverse après traitement thermique à 800°C
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(100°C/min). L’état de cohésion initial dépendant de la qualité d’imprégnation et de la
liaison fibre/matrice, la liaison entre le tissu C1t et la résine est plus faible que celle
entre la résine et le tissu C1. Ceci confirme l’hypothèse formulée à partir des
propriétés de surface des fibres. Après carbonisation, l’évolution classique des
propriétés de cohésion pour les composites à matrice phénolique est observée : une
liaison fibre/matrice initiale forte entraîne de faibles propriétés finales pour le
composite carbone/carbone.
Le composite à base de C1t, qui développe une liaison fibre/matrice plus faible,
possède à 1000°C de meilleures propriétés de résistance au cisaillement inter-
laminaire en raison d’une reprise de propriété après le minimum observé autour de
600°C (température de dégradation chimique de la matrice). Cette augmentation est
moins sensible pour les deux autres matériaux.
Conclusion
La fissuration du matériau à matrice phénolique renforcé par un tissu de C1 lors de la
carbonisation de la matrice crée une porosité de grande dimension. Cette fissuration
résulte du retrait matriciel contraint dans le matériau et des dégagements gazeux
accompagnant la dégradation de la résine. Elle s’opère à deux échelles :
décohésions fibre/matrice microscopiques et fissures macroscopique. Les
contraintes développées aux interfaces sont suffisantes pour modifier la
microstructure du carbone ex-résine.
La dispersion de charges dans la matrice entraîne la formation de zones à fort taux
de charge par ségrégation dans les premières couches de fibres à la circonférence
des fils. Ces zones à plus faible taux de résine constituent des zones de propagation
préférentielle des macrofissures avant 800°C, ce qui conduit à la préservation de
l’intégrité des fils. Au-delà de 800°C, les fils s’endommagent et la porosité totale
créée n’est pas significativement plus faible dans ce cas à 1000°C que pour le
matériau non chargé.
La fibre C1t présente une plus faible porosité de surface et développe une liaison
plus faible avec la matrice phénolique. Ceci favorise la décohésion fibre/matrice lors
du retrait de la matrice. Cette distribution uniforme de décohésions fibre/matrice
permet de réduire l’état de contrainte au sein du matériau et de limiter de façon
importante la macrofissuration et le délaminage. Le volume poreux total est voisin de
ceux mesurés pour C1/P et C1/Pc, mais la répartition de la porosité est plus
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homogène. La description de l’évolution de ces matériaux précise et quantifie les
tendances rapportées par Gao et al.(17).
Les propriétés de résistance en cisaillement inter-laminaire sont peu sensibles à la
répartition de la porosité à basse température. Par contre, une reprise de propriétés
en cisaillement inter-laminaire du matériau C1t/Pc est constatée à 1000°C, à la
différence des deux autres matériaux. Cette reprise de propriétés liée à
l’augmentation de la ténacité de la matrice implique l’existence de zones de contact
inter-laminaires au cours de la pyrolyse assurant un transfert de charge. Il apparaît
donc que le tissu développant la liaison la plus faible est celui susceptible de
préserver la surface de contact fil/matrice la plus importante.
Le facteur prépondérant dans notre cas est l’état de fissuration mésoscopique au
sein du matériau. L’occurrence d’une fissuration est ici irréversible, et la cohésion du
matériau final va dépendre de sa capacité à préserver les liaisons fibre/matrice, inter-
fil et inter-plis au cours de la carbonisation du composite. Préserver ces liaisons
nécessite de pouvoir relaxer les contraintes importantes développées lors du retrait
contraint de la matrice phénolique. Dans cette étude, ce but n’a pu être atteint par la
dispersion de charges dans la matrice. En revanche, l’utilisation d’un renfort
développant une liaison plus faible permet d’éviter la formation de fissures inter-fils et
inter-plis. Les déliaisons microscopiques fibre/matrices permettent un retrait peu
contraint de la matrice, alors que des interfaces résistantes transfèrent et concentrent
les contraintes vers les zones les moins résistantes du composite (plan inter-plis,
matrice). C’est donc la force de la liaison fibre/matrice à la température de
dégradation de la résine phénolique qui est le facteur déterminant des performances
en cisaillement inter-laminaire du composite carbone/carbone. Une liaison
fibre/matrice forte conduit à une fissuration catastrophique (quelle que soit sa
localisation), une liaison faible à la régulation des contraintes internes.
En conclusion, l’obtention de composites carbone/carbone possédant de bonnes
propriétés de cohésion nécessite de pouvoir maîtriser le mode de fissuration du
matériau lors de la pyrolyse de la matrice phénolique.
La diminution de la liaison interfaciale a conduit à un matériau beaucoup plus
homogène, non délaminé, dont le comportement mécanique à haute température
(au-delà de 1000°C) semble plus prometteur.
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Perspectives
La caractérisation et la quantification complète de la porosité dans les matériaux
étudiés constituent une base de données pour une modélisation des conséquences
de la fissuration sur l’avancement de la pyrolyse, sur l’évolution des propriétés des
matériaux, ou encore sur l’état de contrainte au sein de ce type d’architecture soumis
à un retrait matriciel.
La méthode suggérée par certains auteurs (7) consistant à favoriser les déliaisons
entre charges et matrice afin de préserver les interfaces fibre/matrice tout en
maîtrisant l’état de contrainte interne lors de la carbonisation de ces matériaux n’a
pas été totalement évaluée dans cette étude, du fait d’une distribution inhomogène
des charges. Cette méthode doit impliquer une charge développant une liaison
charge/matrice inférieure à la liaison fibre/matrice. Elle requiert également de
disperser de façon homogène ces charges dans la matrice, et en particulier à
l’intérieur des fils, technique non maîtrisée à ce jour.
La valeur finale de la liaison fibre/matrice dans les matériaux carbone/carbone s’est
révélée un paramètre secondaire des propriétés en cisaillement inter-laminaire des
carbone/carbone finaux, au regard de l’état de fissuration macroscopique des
matériaux étudiés. Ce facteur reste à optimiser pour améliorer les propriétés des
composites.
L’utilisation d’interphases réactives à haute température, développant une faible
liaison avec les constituants pendant la pyrolyse du composite, puis interagissant au-
delà de 800°C pour venir lier les constituants est une autre piste théorique qui peut
être déduite de l’étude précédente.
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C1/P - He density C1/P - Geometrical density
C1/Pf - He density C1/Pf - Geometrical density
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Porosity class Characteristic size
A1 Intra-bundle longitudinal cracks
A2 Intra-bundle transverse cracks
5 - 50μm
A3 Intra-matrix transverse cracks 10 - 50μm
A4 Inter-laminar cracks and delaminating > 50 μm
A5 Inter-bundle cracks 10 – 50 μm
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Influence des liaisons interfaciales sur le
comportement mécanique de composites à
matrice mixte C-SiC renforcés par des fibres de
carbone ex-PAN.
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Panex 33 STS 0,22 1,63
Panex 33 AFS THT 0,09 2,14
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L’imprégnation/pyrolyse d’un renfort fibreux (préforme 2D ou 3D) par une
résine phénolique (10%vol.) permet de s’affranchir d’un outillage coûteux lors de
l’infiltration chimique en phase vapeur d’une matrice SiC par exemple. Cependant,
les interactions du carbone ex-phénolique avec la fibre d’une part, et avec la matrice
SiC d’autre part continuent de poser problème pour la maîtrise de l’élaboration de
ces composites. Les chapitres précédents ont démontré le rôle de la surface des
fibres sur les liaisons interfaciales et la répartition de la porosité dans les C/C. Dans
ce chapitre, ces caractéristiques seront étudiées dans des composites à matrice
mixte C-SiC, et corrélées au comportement mécanique en traction de ces matériaux.
Le rôle des interfaces au sein de ces composites sera particulièrement interprété en
relation avec les propriétés des renforts fibreux employés.
I. Constituants et composites élaborés
I.1. Rappel des propriétés des fibres de carbone étudiées.
Les propriétés mécaniques des fibres constituant la préforme (satin de 8 à
décochement de 5) destinée à renforcer les composites élaborés sont présentées au
Tableau 1. Les caractéristiques des trois types de filaments sont très proches. Ces
données sont en accord avec les résultats de la littérature(1,2). Les fils constituant le
renfort sont de nature différente : Le fil Tenax HTA 3K comporte 3000 filaments
continus, alors que les fils Panex 33 sont méchés et obtenus par craquage (étirage
et rupture, cf .Figure 1) de fils initiaux de 48000 filaments continus pour obtenir des
fils équivalents 3000 filaments comportant des filaments discontinus de longueur
moyenne 50 mm.
Le Tableau 2 rappelle les propriétés de surface des fibres utilisées, c'est-à-dire la
proportion de fonctions de surface indiquée par le rapport atomique O/C et la
rugosité de surface.
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fraction massique fraction volumique de laphase solide
fibre résine fibre résine
P33-SFS/P 0,81 0,19 0,75 0,25
P33-AFS-THT/P 0,77 0,23 0,71 0,29




Vf (fibre) Vc (matrice C) Vp (porosité)
P33-SFS/C 0,60 0,07 0,33
P33-AFS-THT/C 0,61 0,09 0,30
HTA-THT/C 0,56 0,06 0,38
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P33-SFS/C-SiC 0,49 0,05 0,29 0,17
P33-AFS-THT/C-SiC 0,47 0,08 0,28 0,17
HTA-THT/C-SiC 0,46 0,05 0,26 0,23
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I.2. Composites consolidés et infiltrés
Les méthodes de calcul des compositions massiques et volumiques sont décrites à
l’annexe 3C, et les sections polies de composite sont présentées à l’annexe 3D. La
caractérisation de la porosité est effectuée en corrélant les analyses en porosimétrie
à intrusion de mercure (annexe 3A), la densimétrie hélium et les mesures de
densités géométriques. Les différentes classes de porosités (Tableau 6) sont
déduites des analyses microscopiques: microporosités (<0,2m), décohésions et
fissuration intra-fil (0,2-10 m), fissures inter-fil (10-200 m) et délaminages et/ou
défauts de texture des matériaux (>200 m).
I.2.a. Composites à matrice phénolique
Les compositions massiques et volumiques des préformes consolidées par la résine
sont données au Tableau 3. Les sections de composites polies sont présentées à
l’annexe 3D. Elles démontrent un mouillage correct des fibres par la résine
(interfaces fibre/résine quasi exclusivement). Deux types de porosités peuvent être
définis à cette échelle d’observation :
Porosité interfil (de l’ordre de grandeur des fils, 100m) due à la
quantité faible de résine avec laquelle le composite est imprégné.
Porosité intra-fil (de l’ordre de grandeur des fibres, 10m) due
aux défauts d’imprégnation. Ce second type de porosité est particulièrement répandu
dans le composite à base de fibre Tenax HTA THT (Figure 2). Le fil continu semble
pénaliser la pénétration de la résine au cœur du fil contrairement au fil méché qui
permet une bonne pénétration. La faible porosité ouverte des matériaux à ce stade
d’élaboration peut être divisée en deux classes : microporosité (vraisemblablement
de la fibre) et porosité inter-fil de l’ordre de taille des fils (10-200 m). Le volume
poreux ouvert du matériau renforcé par la fibre Tenax HTA continue est supérieur à
ceux des deux autre composite : ceci est dû à la morphologie plus compacte du fil
continu, alors que les fils méchés ont tendance à foisonner.
I.2.b. Etat consolidé C/C
L’évolution de la porosité après pyrolyse de la résine est en accord avec les
tendances et le modèle proposé au chapitre 2. La microporosité augmente avec la
pyrolyse de la matrice. Les matériaux renforcés par des fibres traitées
thermiquement gardent une porosité inter-fil constante, et une décohésion
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Taille de porosité Type de porosité
200-600 μm Porosité due à la texture du tissage
10-200 μm Porosité résiduelle inter-fil
0,2-10 μm Décohésions, porosité résiduelle et fissuration intra-fil



































té 200 à 600 um
10 à 200 um
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généralisée aux interfaces fibre/matrice (0,2-10 m) est développée. Des fissures
macroscopiques sont créées et conduisent au délaminage du matériau à base de
HTA-THT. Le matériau P33-SFS/C, dont la liaison initiale fibre/matrice est plus
élevée, se singularise par l’augmentation supérieure de sa porosité inter-fil et
l’augmentation plus faible de sa porosité intra-fil par rapport à P33-AFS-THT/C.
Il semble difficile d’évaluer à ce stade de l’élaboration les conséquences de ces
phénomènes favorables à la densification SiC (préservation du réseau de porosité)
mais néfastes à la consolidation de la préforme (affaiblissement inter-laminaire).
I.2.c. Etat infiltré C/C-SiC
Un dépôt de pyrocarbone (PyC) est effectué sur le C/C préalablement à l’infiltration
SiC pour améliorer les propriétés des interfaces avec le SiC. Ceci modifie la
microporosité des matériaux.
Lors de l’infiltration, le SiC pénètre de façon homogène à cœur dans les fils mêchés
de type Panex. Ceci a pour conséquence de réduire le volume et le diamètre des
fissures intra-fil, voire de les boucher. A l’échelle du fil, le bouchage progressif des
fissures crée un coating de 10 à 20 m autour de chaque fil, et celui-ci constitue de
plus des points d’ancrages entre fils adjacents, et donc entre plis du composite. Les
interfaces dans ces composites sont donc de type Cfibre/Cmatrice ou Cfibre/PyC/SiC ou
CMatrice/PyC/SiC.
L’infiltration semble être affectée de la même façon que l’imprégnation par les fibres
continues : les fissures à la périphérie des fils semblent se boucher rapidement, ce
qui a pour conséquence d’empêcher le SiC de se déposer à cœur des fils. Le coating
autour des fils est de ce fait plus large (40m) et crée là aussi des points d’ancrage
inter-laminaires. Au sein de ces matériaux, la proportion d’interfaces Cmatrice/PyC/SiC
est réduite par rapport aux deux autres citées précédemment, et la porosité
résiduelle intra-fil est plus importante (Tableau 5).
L’analyse de l’état poreux après infiltration SiC est rendue complexe par la réduction
de volume et de diamètre d’entrée des pores existant (annexe 3A), le bouchage des
pores de faibles diamètre, la fissuration matricielle du SiC ou les décohésions
interfaciales C/SiC d’origine thermique. Les conséquences de l’infiltration SiC
peuvent être observées sur les populations de fissure de grande taille sur les
courbes de porosimétrie et se traduisent par une diminution conjointe du diamètre
d’entrée et du volume de ces populations.
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II. Comportement mécanique en traction des composites
infiltrés C/C-SiC.
Les propriétés mécaniques des matériaux finaux C/C-SiC ont été évaluées suivant
les procédures décrites à l’annexe 3B.
II.1. Comportement en traction monotone
L’allure des courbes de traction monotone (Figure 3) pour ces trois matériaux est
proche de celles de matériaux C/SiC consolidés par voie gazeuse. Elles se
composent d’un domaine élastique linéaire initial réduit(3,4) (Tableau 7) puis d’un
domaine non-linéaire différent selon les composites. Le module à l’origine supérieur
pour le matériau P33-AFS-THT/C-SiC reflète les propriétés de la fibre.
La courbe du matériau P33-SFS/C-SiC est quasi-linéaire jusqu’à la rupture. Le
matériau P33-AFS-THT/C-SiC voit son module diminuer progressivement : il est en
cela le matériau dont le comportement se rapproche le plus d’un C/SiC consolidé par
voie gazeuse. Le matériau HTA-THT/C-SiC présente ce même comportement
jusqu’à  = 184,5 MPa. Il se produit ensuite un délaminage des éprouvettes
conduisant à un glissement des extensomètres, ce qui perturbe la détection des
déplacements (la courbe présentée ici pour la fin de la traction est celle déduite du
déplacement moyen sur les deux extensomètres).










P33-SFS/C-SiC 75 29,7 0,04 247,8 0,42
P33-AFS-THT/C-SiC 86 34,2 0,04 287,4 0,57
HTA-THT/C-SiC 76 34,8 0,05 285,8* 0,53*








L’analyse des faciès de rupture confirme les observations et comportements
mécaniques décrits plus haut : le matériau P33-SFS/C-SiC présente un faciès de
rupture plan qui s’apparente à celui d’une rupture de type fragile (Figure 5). Le
matériau HTA-THT/C-SiC se délamine au cours de l’essai (Figure 7). Le matériau




L’observation en MEB des faciès de rupture (Figure 4) indique que le matériau P33-
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Les déchaussements observés sur les fractographies du matériau P33-AFS-THT/C-
SiC sont plus importants que pour P33-SFS/C-SiC, en particulier aux interfaces
fibre/carbone ex-résine. La répartition du SiC dans le matériau étant proche de celle
du matériau précédent, la liaison interfaciale plus faible peut être tenue pour
responsable de cette modification des propriétés.



















Il est probable que les différentes interfaces cèdent successivement au sein du
matériau HTA-THT/C-SiC. L’allure de la courbe en traction monotone semble
indiquer que les interfaces fibre/PyC/SiC sont les premières sollicitées (courbe
proche de celle d’un C/SiC). Dans un deuxième temps ce sont les interfaces fibre/C
qui cèderaient (partie de la courbe avec délaminage).
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II.2. Comportement en traction cyclée – Evaluation de
l’endommagement.
Les éprouvettes subissent des cycles de charge/décharge, et présentent des
comportements caractéristiques de matériaux endommageables. Les courbes
obtenues mettent en évidence une chute progressive du module d’Young dans le
domaine non-linéaire, ainsi que l’apparition de déformations résiduelles. Ces
dernières sont liées à la refermeture incomplète des fissures causée par la relaxation
des contraintes résiduelles et/ou par l’énergie de frottement dissipée.
L’évolution de la rigidité relative E/E0 (Figure 8) rend compte du processus
d’endommagement subi par chaque matériau. Le matériau P33-SFS/C-SiC
s’endommage le moins, alors que le matériau HTA-THT/C-SiC est le plus
endommagé. La comparaison de la valeur de E/E0 à la valeur limite EfVf/2E0 (valeur
indiquant que les déliaisons fibre/matrice sont maximales(5)) montre que seul le
matériau HTA-THT/C-SiC atteint la saturation matricielle. Pour les deux autres
matériaux, la rupture globale du matériau (et donc des fibres) s’opère avant que la
matrice ne soit totalement ruinée.
Ces matériaux à matrice mixte C-SiC se comportent d’un point de vue mécanique
comme des matériaux à matrice SiC élaborée par voie gazeuse. Le fait d’introduire
une consolidation de carbone ex-phénolique permet d’améliorer les capacités
d’endommagement de ces matériaux, par rapport à un C/SiC où la liaison
fibre/matrice trop forte peut conduire à une rupture prématurée du matériau. Il
s’avère également que le choix du renfort permet de moduler la capacité
d’endommagement du C/C-SiC correspondant, les matériaux renforcés par P33-SFS
et P33-AFS-THT n’ayant pas les mêmes comportements.




II.3. Evaluation du transfert de charge dans ces composites à
matrice mixte C/SiC.
Les essais en traction cyclée entraînent la création de fissures dans la matrice fragile
au contact des fibres dans les composites étudiés, et les frottements créés par cette
multi-fissuration pseudo-périodique perpendiculaire aux fibres en traction entraînent
l’ouverture des cycles, dont la largeur à mi-hauteur peut être mesurée.
Cette fissuration matricielle peut également être caractérisée par le pas de fissuration
moyen séparant deux fissures successives dans la direction de la traction.
L’ouverture des boucles d’hystérésis obtenues lors du cyclage est proportionnelle
aux frottements et glissements existant au sein du matériau. Cette ouverture est
d’autant plus importante lorsque la liaison fibre/matrice est faible(6).
Les modèles présentés ci-après ont été proposés pour des composites inverses 1D.
Leur application aux composites 2D étudiés est validée par le fait que les fissures
matricielles repérées sur les sections polies des composites sont créées au contact
des fils dans la direction de traction et se propagent transversalement aux fibres. La
contribution des fils perpendiculaires n’étant pas exclue au sein des 2D (frottements,
transfert de charge limité), les valeurs calculées sont représentatives d’une contrainte
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avec : Vf et Vm les fractions volumiques respectives de fibres et de matrice,
S la contrainte de saturation matricielle (en MPa),
Rf le rayon de la fibre (en mm),
pf le pas de fissuration (en mm)
La valeur de S est estimée à partir des courbes de comportement en traction









P33-SFS/C-SiC 237 0.007 0.48 0.17 0.35 0.10 5.86
P33-AFS-THT/C-SiC 286 0.007 0.47 0.18 0.35 0.08 9.04
HTA-THT/C-SiC 196 0.007 0.46 0.23 0.31 0.15 2.99
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La fibre Tenax HTA THT développe le transfert de charge le plus faible des trois
matériaux (Tableau 8), ce qui est en accord avec les observations précédentes au
niveau de l’endommagement. Les deux autres matériaux possèdent des τa plus
élevés, mais les valeurs sont vraisemblablement sous-estimées du fait que la
saturation matricielle n’est pas atteinte dans ces matériaux. Ceci peut expliquer le
rapport des deux valeurs qui est en contradiction avec les observations et les liaisons
mesurées au chapitre 1.





















avec : Vf et Vm les fractions volumiques respectives de fibres et de matrice,
S la contrainte de saturation matricielle (en MPa),
Rf le rayon de la fibre (en mm),
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pf le pas de fissuration (en mm)
Ef et Em, modules d’Young respectifs de la fibre et de la matrice (en GPa).
La valeur de Em représente le module équivalent de la matrice mixte C-SiC. Elle est
calculée à partir de la loi des mélanges, en faisant l’hypothèse que les deux phases









avec : EC et ESiC les module d’Young respectifs de la matrice carbonée (8GPa
mesuré en analyse thermo-mécanique) et de la matrice SiC (410GPa). Les résultats
obtenus par cette deuxième méthode sont en accord (Tableau 9) avec le modèle
précédent, et les mêmes conclusions en sont tirées. Le fait de considérer une
matrice homogène fournit des valeurs supérieures de τa et montre que les interfaces
















P33-SFS/C-SiC 237 0.007 230 0.48 343 0.35 0.10 8.72
P33-AFS-THT/C-SiC 286 0.007 253 0.47 327 0.35 0.08 12.62
HTA-THT/C-SiC 196 0.007 276 0.46 345 0.31 0.15 4.41
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Ec (GPa) Ef (GPa) Em (GPa)  a1 b2
P33-SFS/C-SiC 74.7 230 343.3 0.25 3.08 1.45
P33-AFS-THT/C-SiC 86.1 253 327.4 0.25 2.94 1.26
HTA-THT/C-SiC 76.2 276 344.9 0.25 3.62 1.22
	,
 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cycle 4 3.08 1.45 245 0.007 0.48 343 244.92 3.34 16.74
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cycle 4 3.62 1.22 161 0.007 0.46 345 200.9 6.08 6.98
	
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Avec:
a1 et b2 les paramètres de Hutchinson et Jensen(10) (Tableau 10),
N le nombre de fissures entre deux fils longitudinaux dans la zone inter-
fil sur une distance de 25 mm,
Vf la fraction volumique de fibres,
Rf le rayon d’une fibre (en mm),
Ec le module d’Young de la matrice (en GPa),
Em le module d’Young équivalent de la matrice C-SiC (en GPa),
 le coefficient de Poisson (valeur usuelle 0,25),
 la largeur de la boucle d’hystérésis (en m),
 la contrainte appliquée correspondante durant le cycle de
décharge/recharge,
p le niveau de charge initial avant la phase de décharge (en MPa).
Les valeurs de τa calculée à partir des données obtenues sur le dernier cycle de
charge/décharge de chaque matériau rendent compte du transfert de charge dans le
matériau juste avant sa rupture. Le classement des trois valeurs de τa confirme la
discussion des résultats des modèles basés sur la mesure du pas de fissuration. Les
matériaux endommageables possèdent un τa faible (Tableau 12 et Tableau 13), le
matériau au comportement de type rigide fragile un τa plus élevé (Tableau 11).
III. Rôle des interfaces dans les composites à matrice mixte
C-SiC.
L’analyse de l’évolution de la porosité au cours de l’élaboration permet de dégager
quelques tendances sur les interfaces créées. En raison de son réseau de
décohésion plus étendu, il apparaît que le matériau P33-AFS-THT/C-SiC est
susceptible de créer plus d’interfaces fibre/PyC/SiC (au détriment de la surface de
contact fibre/C ex-résine) que le matériau P33-SFS/C-SiC.
La mauvaise pénétration au cœur des fils de la matrice SiC dans le matériau HTA-
THT/C-SiC favorise la porosité et entraîne une diminution des interfaces C ex-
résine/Pyc/SiC et Fibre/PyC/SiC. L’état de décohésion au stade carbone/carbone
indique que les interfaces fibre/C ex-résine sont également plus rare comparé aux
autres matériaux. Les variations approximatives des surfaces de chaque type
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d’interface par rapport au matériau P33-SFS/C-SiC pris comme référence sont












La présence du PyC permet de limiter la propagation des fissures aux interfaces
avec le SiC. La différence des comportements mécaniques des matériaux P33-
SFS/C-SiC et P33-AFS-THT/C-SiC montre que l’intensité de la liaison interfaciale
joue également un rôle lors de la sollicitation en traction des matériaux finaux. La
rupture prématurée du composite où le carbone matriciel est fortement lié aux fibres
laisse supposer que ce carbone ex-résine peut conduire à l’émergence et la
propagation de fissures vers les fibres. La rupture de type fragile survient avant que
la saturation matricielle ne soit atteinte. Dans le cas d’une liaison fibre/C ex-résine
plus faible, les fissures créées au niveau des défauts du carbone matriciel seraient
déviées à l’interface, avec pour conséquence une déformation à rupture et une
ténacité supérieure pour ces composites.
Conclusion
La consolidation de préformes fibreuses avec 6 à 9 % de carbone obtenue par
pyrolyse de résine phénolique permet d’obtenir des préformes consolidées rigides
fragiles. L’infiltration par du SiC conduit à des matériaux à matrice mixte biphasée C-
SiC où coexistent les trois types d’interfaces.
Les fils méchés permettent une meilleure imprégnation par la résine et une infiltration
plus homogène à cœur des fils. Les fils continus sont caractérisés par la ségrégation
des interfaces à l’échelle du fil : fibre/SiC en périphérie, fibre/C à cœur.
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La localisation des différents types d’interface autour et dans le fil continu influe sur le
transfert de charge lors de la contrainte du matériau en traction, et le fil équivalent
peut être modélisé comme représenté à la Figure 9. Les interfaces sont dans ce cas
sollicitées successivement. Les interfaces fibre/PyC/SiC cèdent les premières, avant
que les interfaces fibre/C ex-résine ne soient sollicitées. La contribution de la matrice
carbone permet de décharger les fibres, et la liaison fibre/matrice carbone plus faible
permet aux interfaces de céder et de retarder la rupture du composite en concédant
des déliaisons interfaciales.
Les corrélations présentées au chapitre précédent entre les liaisons fibre/matrice et
l’émergence de la porosité s’appliquent. Les propriétés de surface de la fibre
influencent les propriétés mécaniques des matériaux infiltrés P33-SFS/C-SiC et P33-
AFS-THT/C-SiC à deux niveaux :
(i) en permettant des décohésions fibre/matrice lors de la pyrolyse de la
résine à l’élaboration et en limitant de ce fait la porosité totale (moins de
macro-fissurations), une liaison plus faible modifie l’infiltration SiC et
diminue la surface interfaciale résiduelle fibre/C ex-résine dans le matériau
final.
(ii) Lors de la contrainte du matériau en traction, une liaison faible favorise
l’endommagement au niveau des interfaces fibre/C ex-résine subsistant et
augmente la ténacité du matériau.
Une liaison trop forte empêche l’endommagement, et produit un composite type
C/SiC dont la matrice présenterait des défauts (zones de carbone ex-résine,
décohésions) conduisant à une rupture prématurée par propagation des fissures
dans les fibres.
Les comportements différents observés sur ces trois matériaux (Figure 10) montrent
l’importance des deux paramètres étudiés : méchage (à l’échelle du fil) et liaison
fibre/matrice (à l’échelle de la fibre). L’évaluation des propriétés mécaniques en
traction semble indiquer que le matériau P33-AFS-THT/C-SiC a les propriétés les
plus intéressantes des trois pour une application mécanique. Il découle cependant du
raisonnement développé ici que la contrainte à rupture finale de ce matériau dépend
des défauts critiques dans le carbone obtenu par pyrolyse de la résine.
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Les objectifs de ces travaux étaient d’évaluer la liaison fibre de
carbone/matrice phénolique au cours de la pyrolyse de ces composites, et de
caractériser les conséquences de cette liaison sur l’évolution de la matrice, dans la
perspective d’une meilleure compréhension des phénomènes intervenant lors de
l’élaboration de composite C/C par voie liquide pour les applications de
consolidation, et lors de l’utilisation des composites C/phénoliques comme matériaux
ablatifs. Les aspects novateurs de cette étude résident dans la mesure de la liaison
fibre/matrice au sein de composite à matrice phénolique à basse température
(T<1000°C) pendant la phase de carbonisation de la résine, ainsi que dans l’étude
des conséquences de cette liaison dans un environnement composite réel (2D
stratifié).
Dans un premier temps, l’identification des paramètres intervenant dans la liaison
fibre/matrice a été effectuée en se basant sur la caractérisation de surface des fibres,
à partir de l’hypothèse de deux facteurs prépondérants : la rugosité et le taux
d’oxygène de surface. Les coefficients de dilatation transverse des fibres ont
également été pris en compte pour l’interprétation des résultats concernant l’état
pyrolysé C/C. Deux méthodes d’évaluation de la liaison interfaciale ont été
appliquées. L’étude du comportement en traction de mini-composites a révélé une
liaison fibre/matrice forte et des propriétés matricielles ne permettant pas une
quantification de la liaison fibre/matrice. La mesure de la liaison interfaciale a
nécessité l’adaptation du test micro-mécanique de fragmentation aux composites
fibre de carbone/matrice rigide. Les différents modèles étudiés ont permis d’affiner la
méthode de traitement de cette technique, pour s’affranchir en particulier de la
dispersion des longueurs de fragments. Les valeurs de liaisons interfaciales
mesurées avant et après pyrolyse de la matrice ont été corrélées aux
caractérisations de surface des différentes fibres étudiées. Sur ces systèmes, la
rugosité a été identifiée comme le paramètre prépondérant dans l’établissement des
interactions fibre/résine phénolique, alors que la chimie de surface intervient comme
paramètre du deuxième ordre. Au stade pyrolysé C/C, la rugosité permet
d’interpréter les résultats obtenus à condition de prendre en compte les dilatations
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thermiques différentielles des constituants qui exacerbent (interface lié) ou atténuent
(décohésion) les interactions rugosité de surface/C matriciel.
Le rôle de cette liaison fibre/matrice a ensuite été évalué sur l’évolution matricielle
d’un composite 2D stratifié à matrice phénolique renforcé par des fibres de carbone
ex-cellulose. L’influence de deux types de fibres développant deux liaisons
interfaciales faible ou forte, ainsi que les conséquences de la dispersion de charge
de noir de carbone dans la matrice ont été prises en compte. La description de
l’émergence de la fissuration et la quantification des différents types de porosité ont
permis de proposer un modèle d’évolution de la porosité à différents stades de
pyrolyse dans ces composites. Ce modèle met en évidence l’importance de la liaison
fibre/matrice dans la distribution de la porosité : une liaison plutôt faible préserve le
matériau de la macro-fissuration en développant une décohésion fibre/matrice
homogène. Ce type de répartition de la porosité est favorable à une reprise de
propriétés mécanique en cisaillement inter-laminaire du matériau à 1000°C, et à un
transfert de charge efficace à plus haute température. La dispersion inhomogène de
charges de noir de carbone dans la matrice conduit à une localisation préférentielle
de la fissuration macroscopique, sans conséquence sensible sur les propriétés
mécaniques du composite. Des inhomogénéités structurales ont par ailleurs été
mises en évidence dans le carbone matriciel : une orientation préférentielle
statistique du carbone aux interfaces fibre/matrice rend compte des contraintes
d’origine thermo-mécaniques fortes développées lors de la pyrolyse de ces
matériaux.
Enfin, les conséquences de l’évolution de ces composites à matrice phénolique en
fonction de la liaison fibre/matrice ont été évaluées sur des composites consolidés
par voie liquide puis infiltrés SiC par voie gazeuse. Le rôle de la liaison fibre/matrice
et des interfaces dans ces matériaux C/C-SiC se manifeste à deux niveaux. Au cours
de l’élaboration, la liaison fibre/matrice influence d’abord la répartition de la porosité à
l’état consolidé C/C, suivant les tendances énoncées par le modèle décrit
préalablement lors de l’étude des composites C/C. Ceci entraîne des infiltrations SiC
et une répartition des constituants différentes. Ensuite, la liaison interfaciale
fibre/matrice dans le composite final à matrice mixte C/C-SiC a également des
conséquences sur le comportement mécanique de ces matériaux.
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Ces travaux réalisés au cours de cette thèse ont donc permis d’identifier les
paramètres de la fibre déterminants dans l’établissement des interactions
fibre/matrice pour les systèmes étudiés, de mesurer les contraintes de cisaillement
interfacial et de décrire le rôle des interfaces lors de la pyrolyse de composites fibre
de carbone/résine phénolique, à la fois sur l’évolution matricielle et sur les propriétés
mécaniques de ces matériaux. Dès lors, il est possible d’envisager à terme de
maîtriser l’établissement et la répartition de la porosité intra- et inter-fil lors de
l’élaboration de composites consolidés, et de mieux comprendre les phénomènes
intervenant lors de l’utilisation des matériaux ablatifs.
Les travaux et les résultats développés au cours de cette étude vont servir de base à
trois nouveaux thèmes de recherche : (i) la modélisation de l’influence de la
répartition de la porosité sur la progression d’un front de pyrolyse lors de l’utilisation
de matériaux ablatifs, (ii) la maîtrise de la porosité lors de la consolidation de
matériaux C/C-SiC à propriétés améliorées et (iii) la modélisation du comportement
thermo-mécanique de matériaux composites avec prise en compte de la force des
liaisons interfaciales, de la rugosité et des propriétés en température des fibres.
Ces travaux associés aux mesures récentes de propriétés des fibres à haute
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Annexe 1A – Analyse thermo-mécanique (TMA) 
b ~3,60 mm
l = 7,61 mm
h ~1,00 mm
1 à 20 g
Figure I : Schéma du montage de flexion 3 points appuis rapprochés mis en 











Figure II : Flèche (μm) en fonction du temps (s). Exemple de série d’échelons 

















Figure III : Courbe obtenue par traitement des résultats de la figure précédente 
(pente F/ y).
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Annexe 1B - Méthode expérimentale des analyses de 
microtraction
Détermination du diamètre des fibres par diffraction LASER 
On projette la figure de diffraction (projeté sur un écran à une distance D=1m ) par la 
fibre de diamètre d de l’onde émise par le LASER ( =632.8 nm). On mesure la 
distance i entre les deux premiers minima d’intensité de la figure des franges 
d’interférence.
LASER D i
Les conditions d’extinction appliquées au premier ordre suivant la formule de 













Pour des fibres de faible diamètre (ce qui est le cas ici), on applique la correction de 






Pour cette étude, 3 mesures seront effectuées sur chaque monofilament et la valeur 
moyenne calculée. 
Préparation des échantillons 
Des monofilaments sont extraits des fibres et collés sur des cadres de dimensions 
intérieurs 10x10mm avec un point de Loctite 496 entre deux surfaces de papier . 
Mesure de la complaisance machine 
Pour chaque mesure de complaisance, on effectue deux séries de microtractions de 
longueurs de jauges l0 différentes (10 et 25mm). On trace ensuite la courbe 
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représentant la complaisance totale du système en fonction de l0/d2. L’ordonnée à 
l’origine de cette courbe (complaisance totale à longueur de jauge nulle) donne la 
contribution de l’appareil à la complaisance totale. 
Les valeurs de complaisance mesurées sont de 0.07 mm/N pour les fibres ex-PAN, 
0.05 mm/N pour les fibres ex-Brai et ex-Cellulose. Ces valeurs sont très dépendantes 
des conditions extérieures de mesure. 
Procédure expérimentale 
Ces propriétés sont déterminées par microtraction sur des monofilaments de 
longueur de jauge égale à 10mm, à la vitesse constante de 0,10mm/min. Pour 
chaque type de monofilament, 10 essais valides au minimum sont réalisés, jusqu’à 
rupture des monofilaments. La complaisance machine est déterminée une fois pour 
toute pour chaque classe de fibre (ex-PAN, ex-brai ou ex-cellulose) à l’aide de 10 
essais sur des échantillons de longueur de jauge 25mm. Les essais sont réalisés en 
séries, dans des conditions extérieures identiques (T=25°C). 
Analyse des résultats 
Les courbes de traction sont étudiées : dans le cas de comportement mécanique 
fragile non linéaire, la valeur du module à déformation nulle est considérée constante 
jusqu’à la déformation à rupture R pour mesurer la contrainte à rupture R. Une 
dispersion des valeurs de contrainte à rupture R est ainsi obtenue pour les N essais 
effectués pour chaque type de monofilament. Selon Weibull, la probabilité PR de 
trouver dans un volume V contraint à un niveau  le défaut de taille critique 






.exp1 avec 0 le facteur d’échelle, m le module de Weibull, u
la contrainte seuil, V0 le volume de référence. Une fois les valeurs des N essais 
classées par R croissantes, la probabilité de rupture Pr de l’essai i peut être évaluée 
par un estimateur : Pr = 
N
i 5.0 .













 le module de Weibull m peut être calculé en mesurant la pente de la droite obtenue 







La valeur représentative de R sera prise comme la médiane de la distribution, soit la 
valeur obtenue pour PR=0.5, et recalculée à partir de l’expression de la droite de 
Weibull.
Calcul de f 
Le facteur de rigidification f est évalué à partir de 6 points relevés sur 3 courbes de 
microtraction différentes représentant le comportement de monofilaments dont le 
module à déformation nulle E0 est proche de la valeur moyenne de ce module sur la 
série expérimentale du monofilament concerné. 
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Annexe 1C - Méthode de mesure de la rugosité de fibres de 
carbone par Microscopie à Force Atomique (AFM). 
La rugosité de la surface des monofilaments est évaluée par microscopie à force 
atomique (AFM). Les variations des interactions interatomiques entre le 
monofilament étudié et une pointe qui balaye sa surface sont enregistrées et 
permettent d’obtenir la cartographie de la surface du monofilament avec une 
résolution de l’ordre de 3 nm en (x,y) et de 1 nm en z. 
A des fins de comparaison, tous les échantillons sont étudiés suivant la même 
procédure. L’interprétation des résultats sera limitée à la zone centrale de l’image 
obtenue, car si le calcul permet de s’affranchir de l’effet de courbure du filament sur 
un plus grand domaine, il ne peut prendre en compte les distorsions induites par 
l’angle d’incidence de la pointe. 






(avec Zi la cote du point i, et Zm la cote moyenne des Zi sur la zone étudiée) 
est effectué sur une zone de 100nm x 100nm centrée sur l’axe de la fibre (où la 
distorsion due à la courbure de la fibre est négligeable) et sur une zone ne 
présentant pas de défaut de surface particulier (une statistique pour chaque type de 
fibre sera effectuée).
Le calcul effectué sur une zone de 1 m x 1 m n’est pas précis en raison de la 
contribution de la courbure et de la distorsion du profil de surface due à l’incidence 
non normale de la pointe. Cependant, toutes les mesures étant effectuées dans des 
conditions identiques sur des fibres de diamètres proches, ces valeurs peuvent être 
utilisées pour comparer les inégalités de surface à cette échelle. 
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Figure IV- Schéma de principe de la microscopie à force atomique (AFM°) 
Figure V- Localisation standardisée de la zone imagée pour les mesures AFM 








Figure VI- Erreurs notables sur la mesure AFM (l’erreur due aux déformations 
de la pointe est sans conséquence à l’échelle d’étude appliquée) 
Erreur induite par les 
ruptures de pente 
(décrochage) 
Pointe AFM 
Erreurs induites par la 
taille de la pointe 
Seuil de 
décrochage
Erreur induite par la 
courbure de la fibre 
Profil réel 
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Annexe 1D – Courbes et traitement des mesures en 
Spectroscopie de Photoélectrons X (XPS) 
Figure VII : PANEX 33 SFS – Répartition des fonctions du carbone C1s. 
Figure VIII : PANEX 33 AFS – Répartition des fonctions du carbone C1s. 
Figure IX : T300 – Répartition des fonctions du carbone C1s. 
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Figure X : PANEX 33 AFS désensimée– Répartition des fonctions du carbone. 
Figure XI : PANEX 33 SFS désensimée – Répartition des fonctions du carbone. 
Figure XII : PANEX 33 AFS traitée thermiquement – Répartition des fonctions du 
carbone.
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Annexe 1E – Procédure expérimentale – test de 
fragmentation bi-matrice à détection acoustique. 
Elaboration des éprouvettes. 
Tout au long de la procédure, les fibres ne sont manipulées que par les extrémités. 
Les fibres de carbone tendues sur un cadre souple sont enrobées par un film de 
résine phénolique polymérisé à 170°C. L’épaisseur de cet enrobage est mesurée par 
microscopie optique et microscopie électronique à balayage. Il est en moyenne de 
1,5 m. La morphologie de surface de l’enrobage est continue et relativement 
uniforme (les inégalités d’épaisseur du film n’influent pas sur l’expérience) et ne 
montre pas de fissuration. La fibre enrobée est ensuite positionnée dans un moule 
en silicone et l’éprouvette définitive (i,ii) en résine époxy est coulée puis polymérisée à 
35°C pendant 24 heures (cf. Figure XIII). 
Fragmentation à détection acoustiqueiii
L’éprouvette est placée entre les mors d’une machine de traction (INSTRON 4505) ; 
Les capteurs (Physical Acoustics Corp. PICO) reliés à une chaîne de détection 
acoustique (Mistras 2001) sont placés directement sur l’éprouvette. Les paramètres 
de détection sont identiques pour les deux capteurs. L’étalonnage par stimuli (Hsu-
Nielsen) au niveau de repères sur l’éprouvette permet de s’affranchir des incertitudes 
de positionnement des capteurs et de l’erreur sur la vitesse de propagation de l’onde 




Figure XIII: Dimensions (mm) de l’éprouvette époxy contenant la fibre de 















Figure XIV- Schéma de principe de l’expérience de fragmentation à détection 
acoustique.
Figure XV: Exemple de résultat de localisation des ruptures lors du test de 
fragmentation bi-matrice sur le système T300/phénolique/époxy et formes 
d’ondes associées à un événement. 
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Traitement des données 
L’ensemble des signaux détectés au cours de l’expérience est vérifié a posteriori
(forme d’onde) pour confirmer que chacun des évènements correspond à la 
corrélation de deux ondes identiques et qu’il est attribuable à une rupture de fibre (cf. 
Figure XV). L’état de saturation est également vérifié sur la courbe 
contrainte/déformation couplée à l’activité acoustique lors de la traction. 
A partir de la localisation de chaque rupture, la répartition des longueurs de 












Figure XVI : exemple de répartition des longueurs des fragments d’une 
expérience de fragmentation appliquée à une éprouvette bi-matrice Panex 33 
AFS / résine phénolique /résine époxy. 
Validation du système de détection acoustique. 
Une éprouvette est soumise à une fragmentation partielle (27 ruptures de fibres 
détectées par émission acoustique). Cette éprouvette est polie avec précaution de 
façon à ce que la section affleure la fibre. Il est alors possible d’observer en 
transmission les ruptures de fibre (Figure XVII). 
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Figure XVII : Rupture de fibre (Ø 7,0μm) observée en microscopie optique en 
transmission sur une section polie d’éprouvette. 
Le nombre et la position des 27 ruptures observées en microscopie correspondent 
aux positions des données détectées par émission acoustique, avec une précision 
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Figure XVIII : Position relatives sur l’éprouvette des ruptures détectées par 
émission acoustique (x) et par microscopie optique en transmission (y). La pente 
de la courbe est différente de 1 car les positions en AE sont calculées avec une vitesse de 
propagation d’onde arbitraire. 
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Figure XIX : Courbes de traitement des fibres P33. (ln(ln(1/(1-Pi)))=f( i)). 
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Traction monotone (dx=0,05mm/min, Lo = 25mm) de minicomposites RA101/XN05 à différentes 
températures de traitement thermique (2°C/min)
Figure XX- Comportement mécanique des minicomposites XN05/PHENO101 
traités en température. 
Traction monotone sur minicomposites RA101/FC2manuelle (L0=25mm; 
























Figure XXI- Comportement mécanique des minicomposites FC2/PHENO101 























Figure XXII-- Comportement mécanique des minicompositesT300/PHENO101 
traités en température. 
xx
1-a ( Brut x1000)     2-a ( Tmax= 600°C x 1000) 
1-b ( Brut x4000)     2-b ( Tmax= 600°C x 4000) 
1-c ( Brut x13 000)     2-c ( Tmax= 600°C x 13 000) 
Figure XXIII: fractographies des minicomposites FC2/PHENO101 brut (1-a,b,c) 
et traités à 2°C/min jusqu’à 600°C (2-a,b,c) 
     7.5 m
     2.31 m
     30 m
xxi
3-a ( Tmax= 800°C x 1000)     4-a ( Tmax= 950°C x 1000) 
3-b ( Tmax= 800°C x 4000)     4-b ( Tmax= 950°C x 4000) 
3-c ( Tmax= 800°C x 13 000)    4-c ( Tmax= 950°C x 13 000) 
Figure XXIV: fractographies des minicomposites FC2/PHENO101 traités à 
2°C/min jusqu’à 800°C (3-a,b,c) et 950°C (4-a,b,c) 
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1-a ( Brut x1000)     2-a ( Tmax= 300°C x 1000) 
1-b ( Brut x4000)     2-b ( Tmax= 300°C x 4000) 
1-c ( Brut x13 000)     2-c ( Tmax= 300°C x 13 000) 
Figure XXV : fractographies des minicomposites T300/PHENO101 brut (1-a,b,c) 
et traités à 2°C/min jusqu’à 300°C (2-a,b,c) 
     7.5 m
     2.31 m
     30 m
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3-a ( Tmax= 600°C x 1000)     4-a ( Tmax= 950°C x 1000) 
3-b ( Tmax= 600°C x 4000)     4-b ( Tmax= 950°C x 4000) 
3-c ( Tmax= 600°C x 13 000)    4-c ( Tmax= 950°C x 13 000) 
Figure XXVI : fractographies des minicomposites T300/PHENO101 traités à 




Annexe 2A - Méthodes expérimentales 
Par défaut, l’incertitude sur toutes les valeurs indiquées dans cette thèse est de 
l’ordre de grandeur du dernier chiffre indiqué pour la valeur. 
2A-1 Densimétrie 
Les masses volumiques des échantillons sont mesurées en entrée et en sortie de 
four par pesée ( 0.0005 g) et mesure des cotes ( 0.005 mm) d’une part, pycnométrie 
a l’hélium ( 0.005 g/cm3) d’autre part (Micromeritics Accupyc 1330) après séchage 
des échantillons à l’étuve (110°C, 2h). 
2A-2 Mesure des surfaces spécifiques 
Les analyses de surface spécifiques sont obtenues après dégazage des échantillons 
12h sous vide (Micromeritics ASAP 2010). Les échantillons sont constitués de 4 
unités de 5 x 5 x 10 mm. 
Les analyses sont effectuées par adsorption de N2 à 77,35 K. Dans le cas de 
matériaux présentant une porosité et une tortuosité élevée, la température n’est pas 
suffisante pour permettre une adsorption homogène et l’équilibrage des pressions 





















Figure XXVII : Etude de répétabilité de l’analyse 
BET par adsorption de CO2 à 273,15K sur un 
échantillon de composite renforcé par des fibres de 
carbone ex-cellulose traité à 1000°C 
xxvi
2A-3 Analyse thermo-gravimétrique (ATG) 
Les analyses thermo-gravimétriques sont effectuées sous gaz neutre à 100°C/min 
sur des échantillons de dimensions  4 x 4 x 4 mm (Setaram Setsys TMA 2400). Les 
échantillons sont préalablement séchés 2h à 110°C. 
2A-4 Microscopie optique 
Les analyses par microscopie optique (Nikon) sont effectuées sur des sections polies 
de composite enrobé dans une résine époxy (utilisation de tissus et dispersions 
abrasives jusqu’à 0,3μm). Pour chaque échantillon (matériau/traitement thermique), 
trois sections sont découpées suivant les trois plans de l’architecture du renfort au 
cœur du matériau. Les sections observées sont au minimum de 15 x 15 mm, les 
sections représentatives analysées de 2 x 2 mm. La sensibilité des analyses d’image 
est limitée par la résolution de l’imagerie (1,0 m pour les images x5, 0.125 m pour 
les images x50). 
2A-5 Microscopie électronique à balayage 
Les matériaux observés en microscopie électronique à balayage (Hitachi S4500) 
sont éventuellement métallisés. 
2A-6 Microscopie électronique en transmission 
Les matériaux observés en TEM (Philips CM30) sont préparés par amincissement 
ionique. Ce traitement peut produire des décohésions entre les phases en présence. 
2A-7 Porosimétrie à intrusion de mercure 
Les mesures de porosimétrie sont obtenues (après calibrage de l’appareil et des 
pénétromètres) sur des échantillons constitués de 2 unités de 5 x 5 x 10 mm. Une 
correction par soustraction du « blanc » est appliquée (Micromeritics Autopore IV). 
La technique de porosimétrie à intrusion de mercure, par application d’une pression 
de mercure croissante sur l’échantillon étudié, permet de relier un volume d’intrusion 
de mercure à la pression appliquée correspondante. La pression d’intrusion P peut 




avec  la tension de surface du mercure et  l’angle de contact matériau/mercure. 
Cette dernière valeur est dépendante de la composition chimique du matériau, qui 
varie dans notre cas entre l’état brut et l’état pyrolysé. Cet angle de contact varie de 
140° à 155°C (valeur pour les composites carbone/carbone adoptée dans la 
littérature). La valeur de 155°C, représentative de l’état pyrolysé des matériaux les 
plus fissurés, est adoptée pour l’étude.
L’équation de Washburn suppose un réseau non connecté de pores cylindriquesiv.
Ce cas idéal n’est pas représentatif de la réalité des matériaux étudiés ici, présentant 
un réseau interconnecté de pores et fissures de tailles et formes différentes. Le cas 
de pores de grande taille connectés par des pores de taille plus réduite conduirait par 
exemple à attribuer le volume poreux à une unique population de pores de faible 
diamètre. La reproductibilité de cette technique a par ailleurs été démontrée, et les 
artéfacts produits par la compressibilité des matériaux influencent peu les résultatsv.
Appliquée à des matériaux présentant un réseau étendu et interconnecté de fissures 
tels que les matériaux carbone/phénoliques pyrolysés, cette technique propose des 
diamètres de pores correspondants à la largeur des fissures mesurées en 
microscopie électroniquevi. Les effets de tortuosité décrits plus haut sont dans ce cas 
« court-circuité » en raison de la ramification du réseau poreux. 
La répétabilité de la technique est avérée à partir de la température de traitement de 
600°C sur les trois matériaux étudiés. Les matériaux peu fissurés ou dont la 
fissuration n’est pas ouverte (traités à 400 ou 500°C) produisent des résultats plus 
sensibles aux défauts de surface de l’échantillon qu’à la porosité. Les analyses 
comparées des diamètres apparents de pores fournis par la porosimétrie à intrusion 
de mercure et des largeurs de fissure observées en microscopie optique et 
électronique ont confirmé la précision importante de cette technique pour les fissures 
jusqu’à 100μm. Les fissures de plus grande taille sont obtenues avec une précision 
qui ne peut être évaluée en raison de la répartition statistique plus faible de ce type 
de fissure (une seule fissure de grande taille donne lieu à un volume poreux 
important).
Cette technique ne prend pas en compte la porosité de diamètre inférieur à 0.01μm, 
qui ne sera pas mesurée par cette technique. Le rapport entre les volumes poreux 
mesurés par porosimétrie à intrusion de mercure et densimétrie à l’hélium sera utilisé 
pour évaluer le volume poreux de plus faible diamètre. 
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2A-8 Test de compression double-entaille 
Les propriétés mécaniques des composites ont été caractérisées par le test de 
« compression double-entaille » sur les éprouvettes. 
Figure XXVIII : Eprouvettes de compression double-entaille. 
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Annexe 2B – Courbes de traitements thermique des 













































Figure XXXI : traitement thermique à 600°C (100°c/min) 
Annexe 2C – Courbes d’analyse thermo-gravimétrique des 




















Figure XXXII : Perte de masse de la 
résine phénolique suivant la vitesse 
















Figure XXXIII : perte de masse du 
composite C1 /PHENO101 lors d’une 













G9418-100°C/min-1000°C G9412-100°C/min-1000°C derivée G9418 derivée G9412
340°C 595° 83.7%
81.6%
Figure XXXIV : perte de masse du 
composite C1/PHENO101/Charges 













G95 - 1000°C - 100°C/min dérivée G95
330°C 600°C
83,5%
Figure XXXV : perte de masse du 
composite C1 
traité/PHENO101/Charges lors 
d’une montée en température à 
100°C/min. 
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Annexe 2D – Microscopie des composites 2D renforcés par 
des fibres de carbone ex-cellulose. 
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Tableau 1 : Evolution de la porosité intra-fil (x50, résolution 0.12 m)
Décohésions fibre/matrice 
Décohésions fibre/matrice Ségrégation des charges 
Décohésions fibre/matrice Ségrégation des charges 
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Annexe 2E –Contraintes en cisaillement interlaminaire 
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Figure XXXVI : Contraintes de rupture en cisaillement inter-laminaire 
déterminées par le test de compression double-entaille. 
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Annexe 2F – Evolution des densités et de la porosité 
ouverte des composites 2D renforcés par des fibres de 
carbone ex-cellulose. 
La porosité ouverte (accessible à l’hélium) peut être déduite par le calcul : 
Helium
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Figure XXXVII : Masses volumiques géométriques et mesurées par pycnométrie 
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Annexe 3A– Courbes de porosimétrie à intrusion de 
mercure
Volume d’intrusion (y, mL/g) en fonction du diamètre apparent de pore (x,μm). 
Figure XXXIX : Matériau élaboré Panex 33 SFS/résine phénolique 
Figure XL : Matériau consolidé pyrolysé Panex 33 SFS /C ex-résine 
Figure XLI : Matériau infiltré Panex 33 SFS /C-SiC 
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Figure XLII : Matériau élaboré Panex 33 AFS THT/résine phénolique 
Figure XLIII : Matériau consolidé pyrolysé Panex 33 AFS THT /C ex-résine 
Figure XLIV : Matériau infiltré Panex 33 AFS THT /C-SiC 
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Figure XLV : Matériau élaboré Tenax HTA THT/résine phénolique 
Figure XLVI : Matériau consolidé pyrolysé Tenax HTA TH /C ex-résine 
Figure XLVII : Matériau infiltré Tenax HTA THT/C-SiC 
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Annexe 3B-Courbes de traction monotone et cyclée des 
matériaux C/C-SiC 
Procédure expérimentale:
Les essais ont été réalisés au LCTS sur une machine de traction 
électromécanique Instron 4505 à mors autoserrants. La vitesse constante de 
déplacement de la traverse est de 0,1 mm/min Les éprouvettes sont en forme 
d’haltères (150 x 24 mm) avec une longueur de jauge de 25 mm Des plaques en 
aluminium d’épaisseur 1,15 mm sont collées sur les talons de façon à assurer un 
serrage uniforme. 
La déformation est mesurée sur la tranche de l’éprouvette avec deux extensomètres 
à couteaux placés en vis-à-vis sur les deux faces de l’éprouvette (Figure XLVIII) 
définissant une zone extensométrée de 25 mm. 
























Figure XLIX : Courbe contrainte (y,MPa)/déformation (x,%) en traction 










































Figure LI : Courbe contrainte (y,MPa)/déformation (x,%) en traction monotone 










































Figure LIII : Courbe contrainte (y,MPa)/déformation (x,%) en traction 



















Figure LIV : courbe en traction cyclée du matériau Tenax HTA THT/C-SiC 
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Annexe 3C- Méthodes de calcul et résultats des 
compositions des matériaux. 
Composition volumique
Le calcul des fractions volumiques de fibre et de résine dans les matériaux 
bruts est effectué à partir de la perte de masse lors de la pyrolyse (Tableau II) 
mesurée par analyse thermogravimétrique. 
En considérant la perte de masse de la résine de 52%, la masse de résine dans 
l’échantillon et la fraction massique de résine dans le matériau sont calculées. La 
masse de résine dans l’échantillon vierge ou non pyrolysé est donnée par le produit 
de la masse perdue par l’échantillon pyrolysé (notée mTG, en mg) par 
52.0
1  et la 
fraction massique de résine dans le matériau non pyrolysé est donnée par le rapport 
de la masse de résine dans l'échantillon non pyrolysé sur la masse de l’échantillon 
non pyrolysé (notée m, en mg). En notant xf,r, la fraction massique de fibre ou de 


























et fr XX 1 .
fraction massique
fraction volumique 
de la phase solide Matériau
fibre résine fibre résine 
Panex 33 / résine 0,81 0,19 0,75 0,25 
Panex 33 THT / résine 0,77 0,23 0,71 0,29 
Tenax HTA THT / résine 0,82 0,18 0,77 0,23 
Tableau II : Fractions massiques et volumiques de fibre et de résine des 
matériaux bruts 
Les fractions volumiques calculées sont proches de la réalité si on suppose que : 
 - les masses volumiques des constituants pris isolément sont proches de celles 
dans le composite ; 
 - la porosité fermée est négligeable devant la porosité accessible à l’hélium. 
xliv
Afin de déterminer les fractions volumiques des différents éléments présents dans 
les C/C-SiC, il est d’abord nécessaire de calculer la fraction volumique de fibres Vf 





























, les fractions volumiques respectives de fibres et de matrice 








, les fractions massiques respectives de fibres et de matrice 
dans les matériaux C/résine ; 




, la densité de la matrice dans les matériaux C/C 
et dC/C-SiC, la masse volumique géométrique des matériaux C/C-SiC ; 
VSiC, la fraction volumique de SiC dans les matériaux C/C-SiC ; 
dSiC, la densité du SiC (égale à 3,21). 











Panex 33 0,81 0,19 1,80 1,7 0,12 
Panex 33 THT 0,77 0,23 1,82 1,7 0,15 
Tenax HTA THT 0,82 0,18 1,76 1,7 0,11 










Panex 33 1,90 0,29 3,21 1,80 1,7 0,12 0,48 
Panex 33 THT 1,88 0,28 3,21 1,82 1,7 0,15 0,47 
Tenax HTA THT 1,73 0,26 3,21 1,76 1,7 0,11 0,46 
La fraction volumique de porosité Vp dans les matériaux C/C-SiC est alors donnée 
par la formule 11 pSiCf VVV
Densimétrie
La masse volumique géométrique est calculée à partir de la masse de l’échantillon et 
de ses cotes. 
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La masse volumique à l’Hélium est mesurée par pycnométrie helium. 











Panex 33 / résine 1,46 0,03 1,52 0,08 1,59 0,01
Panex 33 THT / résine 1,44 0,03 1,55 0,08 1,58 0,01
Tenax HTA THT / résine 1,26 0,03 1,57 0,05 1,55 0,01
Panex 33 / C 1,22 0,03 1,59 0,11 1,81 0,10
Panex 33 THT / C 1,30 0,02 1,69 0,06 1,85 0,08
Tenax HTA THT / C 1,13 0,04 1,58 0,07 1,82 0,06
Panex 33 / C-SiC 1,90 0,03 1,95 0,15 2,23 0,01
Panex 33 THT / C-SiC 1,88 0,02 2,01 0,01 2,22 0
Tenax HTA THT / C-SiC 1,73 0,02 2,19 0,04 2,18 0
































masse vol. au mercure
masse vol. à l'hélium
Figure LV: Masses volumiques des matériaux bruts, consolidés et infiltrés (en g 
cm-3)
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Annexe 3D- Micrographies des matériaux élaborés, 
consolidés et infiltrés 
Micrographies des matériaux bruts et pyrolysés (x10) 




















Micrographies des matériaux bruts et pyrolysés (x20) 




















Micrographies des matériaux bruts et pyrolysés (x100) 




















Micrographies des matériaux infiltrés (x20 et x100) 
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La maîtrise de l’élaboration et du comportement industriel des matériaux composites 2D à 
matrice phénolique renforcés par des fibres de carbone pour les applications aéronautiques et 
spatiales implique la compréhension des phénomènes concomitants à la pyrolyse de ces 
matériaux. Les travaux présentés ici traitent des conséquences de la carbonisation (300-1250 K) de 
la matrice sur la structure, la morphologie et la composition des constituants de ces composites, sur 
les propriétés mécaniques des interfaces et des matériaux résultants. 
Les propriétés physico-chimiques de surface des fibres de carbone étudiées ont d’abord permis 
d’expliquer les évolutions des contraintes en cisaillement interfacial mesurées sur des composites 
modèles traités à différentes températures. Un modèle d’évolution de la structure et de la 
morphologie des constituants et des interfaces au cours de la pyrolyse a ensuite été proposé et a 
permis d’expliquer les propriétés mécaniques de cohésion (porosité) du matériau suivant leurs 
propriétés interfaciales. La validité de ces conclusions a été éprouvée sur de nouveaux composites 
à matrice mixte carbone/SiC en corrélant les propriétés macroscopiques des matériaux et les 
propriétés interfaciales évaluées par traction cyclée. 
Cette thèse illustre les interactions entre propriétés interfaciales et propriétés macroscopiques des 
matériaux carbone/phénolique lors de leur pyrolyse, et propose des pistes pour l’évaluation des 
interfaces dans ces matériaux. 
Mots-clés:  fibre carbone, matrice phénolique, pyrolyse, interfaces, fragmentation, cisaillement 
interfacial, porosité, C/C/SiC. 
Carbon/carbon composites (C/C) obtained through carbon/phenolic materials pyrolysis 
(300-1250K) are suitable materials for certain aeronautics and aerospace applications, providing 
that material properties remain understandable during the complicated phase of matrix 
carbonization. The present study focuses on the consequences of the pyrolysis on the structural, 
morphological and mechanical properties of the constituents and interfaces in 2D carbon 
fiber/phenolic matrix composites. 
In the first part, physicochemical surface properties of the studied carbon fibers are correlated with 
interfacial shear stress recorded on model composites pyrolyzed up to 1250K using bimatrix 
fragmentation test.A model of the constituents and interfaces evolution and porosity during material 
pyrolysis is then described and explains cohesive and mechanical properties of 2D material 
according to their interfacial properties.These results are applied for the study of new C/C/SiC 
composites obtained from C/phenolic pyrolysis and SiC chemical vapour infiltration. Their 
macroscopic properties and interfacial properties recorded by cycled traction are correlated and 
trends are proposed to optimize these composites. 
Keywords: Carbon fiber, phenolic matrix, pyrolysis, interfaces, fragmentation, Interfacial shear, 
porosity, C/C/SiC. 
